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Resumen 
Introduccio´n y objetivos 
El bismuto (Bi) es un semimetal con unas propiedades electro´nicas altamente intere­
santes, entre las que destacan su fuerte interaccio´n esp´ın-o´rbita, baja densidad de porta­
dores, alta movilidad de e´stos y una superﬁcie de Fermi altamente aniso´tropa. Tanto el 
recorrido libre medio, como la longitud de onda de Fermi de los electrones tienen valo­
res considerablemente altos en comparacio´n con otro metales. Esto convierte al Bi en un 
material propicio para la observacio´n de efectos de taman˜o, tanto cla´sicos como cua´nticos. 
Los efectos de taman˜o son responsables de las peculiares propiedades de transpor­
te y magnetotransporte del Bi con baja dimensionalidad. Tanto pel´ıculas delgadas como 
nanohilos muestran oscilaciones en la conductividad ele´ctrica, el coeﬁciente Hall y la mag­
netorresistencia. Por ejemplo, debido al conﬁnamiento de los electrones, se ha observado 
una transicio´n semimetal-semiconductor en pel´ıculas con espesores del orden de 30-40 nm, 
as´ı como feno´menos de antilocalizacio´n de´bil en nanohilos. Por otro lado, los estados su­
perﬁciales del Bi son fuertemente meta´licos y constituyen la principal contribucio´n de la 
conductividad y magnetorresistencia a baja temperatura. Adema´s, algunos autores aﬁr­
man que una pel´ıcula de Bi formada por una u´nica bicapa se comportara´ como un aislante 
topolo´gico. 
Los efectos anteriormente citados suelen ser altamente sensibles a la calidad cristalina 
de las nanoestructuras de Bi, ya que defectos extensos y fronteras de grano actu´an como 
centros de dispersio´n de electrones, reduciendo su recorrido libre medio. Dentro de las 
te´cnicas de crecimiento que permiten fabricar pel´ıculas delgadas de Bi, la electrodeposicio´n 
se muestra como la ma´s adecuada por su relacio´n calidad-precio. Esta te´cnica permite el 
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crecimiento de pel´ıculas delgadas y nanoestructuras de una forma econo´mica y fa´cilmente 
trasladable a la industria. La electrodeposicio´n de Bi sobre sustratos semiconductores con 
un dopado suﬁcientemente bajo permitir´ıa realizar medidas de transporte en Bi, por la 
formacio´n de una barrera Schottky en la intercara entre la capa y el sustrato que impedir´ıa 
fugas de corriente hacia el sustrato. Aunque existen trabajos acerca de la fabricacio´n 
de diodos de pel´ıculas relativamente gruesas de Bi sobre n-GaAs por electrodeposicio´n, 
no existen estudios en la literatura sobre medidas de transporte realizadas en pel´ıculas 
delgadas de pocas decenas de nano´metros obtenidas por electrodeposicio´n. 
Resultados y conclusiones 
Bloqueo de la superﬁcie de n-GaAs 
En la presente tesis doctoral se ha estudiado el origen de la policristalinidad y porosi­
dad observada en pel´ıculas de Bi de 50 nm electrodepositadas sobre sustratos de n-GaAs 
en condiciones de oscuridad y temperatura ambiente. Teniendo en cuenta los resultados 
obtenidos a partir de te´cnicas electroqu´ımicas de barrido en distintas condiciones, y los 
obtenidos por otros autores mediante otras te´cnicas, se ha concluido que el origen de la 
baja calidad de las pel´ıculas de Bi se debe a un bloqueo de la superﬁcie de los electro­
dos de n-GaAs por hidro´geno adsorbido (Hads). Esta capa de Hads es consecuencia de la 
transferencia de carga del semiconductor al electrolito cuando ambos entran en contac­
to, necesaria para alcanzar el equilibrio electroqu´ımico. Los electrones permanecen en la 
interfase semiconductor-electrolito, e interactu´an con los protones de este ultimo. Ası, se ´ ´
forma una capa de As-H altamente estable, como consecuencia del enlace covalente entre 
As e H, que pasiva la superﬁcie del electrodo, impidiendo el acercamiento y reduccio´n de 
otros iones. 
Estos efectos hacen de esta capa de Hads un impedimento para la reduccio´n de iones 
con potenciales de reduccio´n ma´s positivos que el del hidro´geno (p.e. Bi, Au, Ag, Pt, Cu). 
Las pel´ıculas delgadas de Bi por tanto, adema´s de policristalinas, presentan una elevada 
porosidad debido a la presencia del Hads en el momento de la nucleacio´n. 
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Desbloqueo de la superﬁcie de n-GaAs 
Para la observacio´n de efectos de taman˜o en las propiedades de transporte y magneto-
transporte en pel´ıculas delgadas de Bi es necesario que e´stas tengan una calidad cristalina 
alta y presenten una intercara Bi/GaAs uniforme, con una altura de la barrera Schottky 
razonablemente alta. 
En la presente Tesis Doctoral se presentan tres rutas para mejorar el crecimiento de 
las capas de Bi. La primera ruta consiste en aumentar la temperatura del electrolito para 
aumentar la energ´ ´ıa de los atomos adsorbidos y facilitar el crecimiento ordenado de la 
capa de Bi. La segunda ruta consiste en iluminar el sustrato para provocar la oxidacio´n 
de los enlaces As-H a trave´s de los huecos fotogenerados, desbloqueando as´ı la superﬁcie 
de n-GaAs. La tercera ruta consiste en realizar una CV antes de crecer la pel´ıcula para 
desplazar los ´ mediante la electrodeposici´atomos de Hads on de una capa de Bi de mala 
calidad que posteriormente se disolvera´, dejando una superﬁcie libre de hidro´geno. Los 
resultados experimentales apuntan a la tercera ruta como el mejor protocolo a seguir, 
ya que e´sta no altera la superﬁcie del sustrato y da lugar a capas de mejor calidad 
cristalina. Por u´ltimo, se discute la existencia de dos fuentes de adsorcio´n de hidro´geno: la 
carga transferida para alcanzar el equilibrio electroqu´ımico, y la interaccio´n entre estados 
superﬁciales asociados a a´tomos de As del sustrato de GaAs y los protones del electrolito. 
Efecto de la orientacio´n del sustrato 
La orientacio´n cristalogra´ﬁca de los electrodos es determinante en sus propiedades 
electroqu´ımicas, as´ı como en las propiedades estructurales, ele´ctricas, meca´nicas, etc. de 
la pel´ıcula electrodepositada. 
En esta memoria se recoge un estudio sobre el efecto de la orientacio´n de la superﬁcie 
del n-GaAs en la electrodeposicio´n de capas delgadas de Bi a trave´s de la caracterizacio´n 
electroqu´ımica de dos orientaciones distintas del n-GaAs, la caracterizacio´n morfolo´gica 
y estructural de las capas de Bi, y la caracterizacio´n ele´ctrica de la intercara Bi/GaAs. 
Se ha determinado que la composicio´n qu´ımica de la superﬁcie inﬂuye en el mecanismo 
de nucleacio´n de la capa y en las propiedades ele´ctricas de la intercara, mientras que 
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la disposicio´n de los atomos superﬁciales es determinante en su estructura cristalina y ´
morfolo´gica. 
Abstract 
Introduction and objectives 
Bismuth is a semimetal with fascinating electronic properties arising from a strong 
spin-orbit interaction, a low density and high mobility of charge carriers, and a complex 
and highly anisotropic Fermi surface. Both, mean free path and Fermi wavelength are 
several orders of magnitude larger that those of most metals. All these characteristics 
makes Bi a suitable material for the observation of both, classical and quantum size 
eﬀects. 
The size eﬀects are responsible for the unusual transport and magnetotransport pro­
perties of low dimensional Bi. Thin ﬁlms and nanowires show oscillations in electrical 
conductivity, Hall coeﬃcient and magnetoresistance. For instance, it has been measured 
a metal to semiconductor transition in Bi thin ﬁlms with a thickness of 30-40 nm, as 
well as weak antilocalization in Bi nanowires as a consequence of electron conﬁnement. In 
addition, Bi surface states are strongly metallic, being these states the main contribution 
to conductivity and magnetoresistance at low temperature. Even more, several authors 
claim that a Bi bilayer should behave as a topological insulator. 
All these above mentioned eﬀects are extremely sensitive to the crystal quality of 
Bi nanostructures since extended defects and grain boundaries act as scattering centers 
for electrons reducing their mean free path. Among the diﬀerent techniques that can be 
used for the growth of Bi thin ﬁlms, electrodeposition appears as the most suitable con­
sidering the price/quality ratio. In addition, electrodeposition allows an easy transfer of 
growth technology to industry. The electrodeposition of Bi on low-doped semiconducting 
substrates is necessary to achieve a Schotkky barrier between the semiconductor and the 
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layer. This barrier would prevent current leakages to the substrate, allowing the measure­
ment of electronic transport in Bi. Although there are already reports of electrodeposited 
Bi/GaAs diodes with relatively thick Bi layers, there is a lack of transport measurements 
in electrodeposited Bi ﬁlms with thicknesses of few tenths nanometers. 
Results and Conclusions 
Blocking of the n-GaAs surface 
In this PhD Thesis we have studied the origin of the low crystal quality and high po­
rosity observed on electrodeposited Bi thin ﬁlms (50 nm) on n-GaAs substrates at room 
temperature and under darkness conditions. From electrochemical measurements carried 
out under diﬀerent conditions, and taking into account previous results from other aut­
hors, we have concluded that the low quality of the Bi ﬁlms has its origin in a blocking 
of the n-GaAs surface due to adsorbed hydrogen (Hads). We have concluded that the 
formation of this Hads layer is the consequence of the charge transfer from the semicon­
ductor to the electrolyte when they are in contact. This charge transfer is needed to reach 
the electrochemical equilibrium. The electrons remains at the semiconductor-electrolyte 
interface and interact with the protons of the electrolyte. In this way, a highly stable As-H 
layer is formed due to the covalent bonding between As and H, layer that passivates the 
electrode and blocks the reduction of other ions. 
Therefore, this Hads layer impedes the reduction of ions with equilibrium potential mo­
re positive that hydrogen (Bi, Au, Ag, Pt, Cu, among others). As well as their polycrys­
tallinity, the high porosity of Bi ﬁlms can also be correlated to the presence of Hads during 
nucleation. 
Unblocking of the n-GaAs surface 
The observation of size eﬀects in the transport and magnetotransport properties of Bi 
thin ﬁlms requires high quality ﬁlms with a uniform Bi/GaAs interface and a relatively 
high Schottky barrier. 
vii ABSTRACT 
We present in this work three possible routes to improve the electrodeposition of Bi 
layers. The ﬁrst route is based on an increase of the electrolyte temperature to provide 
extra energy to the adsorbed atoms to make easier the ordered growth of the Bi layer. 
The second route consists in illuminating the substrate to produce the oxidation of the 
As-H bonds via photogenerated holes unblocking the n-GaAs surface. In the third route, 
we have carried out a cyclic voltammetry before the electrodeposition of the ﬁlm. This 
process displaces the Hads by electrodepositing a low-quality Bi layer that it is dissolved 
afterwards, leaving a hydrogen-free surface. The experimental results show that this third 
route is the best protocol because it does not change the substrate surface and produce 
layers with a higher structural quality. Finally, we discuss two possible sources for the 
adsorbed hydrogen: the charge transferred to reach the electrochemical equilibrium, and 
the interaction between As-derived surface states and the protons of the electrolyte. 
Eﬀect of the substrate orientation 
The crystallographic orientation of the electrodes determines the electrochemical pro­
perties of the electrodeposited ﬁlms, as well as their structural, mechanical and electrical 
properties. 
In this work we present a study of the eﬀect of the n-GaAs surface orientation on the 
electrodeposition of Bi thin ﬁlms. For this study, we have characterized the electroche­
mistry of the surface, the morphology and structure of the Bi layers, and the electrical 
properties of the Bi/GaAs interface. We have determined that the chemical composition 
of the surface has inﬂuence on the nucleation mechanism of the layers and on the elec­
trical properties of the interface. The arrangement of the surface atoms determines the 
morphology and the crystalline structure of the electrodeposited Bi layers. 
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Cap´ıtulo 1 
Introduccio´n 
En los ´ nos, la nanociencia se ha convertido en un area fe´rtil para multitud ultimos a˜ ´
de estudios, tanto fundamentales como aplicados. Las novedosas propiedades que presen­
tan los materiales de baja dimensionalidad los convierten en sistemas interesantes tanto 
para su estudio f´ısico-qu´ımico como para su implementacio´n en nuevos dispositivos. Es 
ampliamente conocido que los materiales de baja dimensionalidad presentan propiedades 
diferentes a las de los materiales masivos debido a la alta relacio´n superﬁcie/volumen 
que presentan los primeros. Los a´tomos de la superﬁcie son a´tomos “at´ıpicos” puesto que 
carecen de un cierto nu´mero de a´tomos vecinos. Esto atribuye a la superﬁcie unas propie­
dades diferentes comparadas con las propiedades del volumen del material. Cuando casi 
toda una estructura esta´ formada por superﬁcie (como es el caso de las nanoestructuras), 
las propiedades de e´sta imperan sobre las del volumen, otorgando a la nanoestructura 
propiedades distintas de las que tendr´ıa si su taman˜o no fuera nanome´trico. Adema´s, la 
reduccio´n del taman˜o de los materiales hace que sus dimensiones sean comparables a las 
longitudes caracter´ısticas que gobiernan ciertos feno´menos f´ısicos, apareciendo lo que se 
conoce como efectos de taman˜o. 
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1.1. Bismuto 
El bismuto (Bi) es el elemento ma´s pesado del grupo V y, al igual que el arse´nico (As) 
y el estan˜o (Sn), presenta una estructura natural romboe´drica, con grupo espacial R-3m 
y seis a´tomos en una celda unidad hexagonal [1, 2] (Figura 1.1). 
Figura 1.1: La estructura romboe´drica del Bi puede visualizarse como (a) dos 
redes cu´bicas centradas en las caras (FCC) ligeramente distorionadas (diferen­
ciadas con a´tomos blancos y negros), o (b) una red hexagonal con el eje c paralelo 
al eje trigonal [3]. 
El Bi es un material con unas propiedades electro´nicas inusuales que le han convertido 
en objeto de estudios teo´ricos y experimentales. La fuerte interaccio´n esp´ın-o´rbita de 
sus a´tomos es responsable de su peculiar estructura de bandas, caracterizada por una 
superﬁcie de Fermi altamente aniso´tropa [3–5]. La masa efectiva de los electrones llega a 
ser realmente baja en determinadas direcciones cristalogra´ﬁcas, m ∗ ≈ (1−6)·10−3 me [5,6], 
dotando a estos portadores de una alta movilidad (por encima de los 106 cm2/Vs [7]). Por 
otro lado, su estructura romboe´drica le conﬁere un cara´cter semimeta´lico y, por tanto, 
una baja densidad de electrones (2, 75 · 1017 cm−3 [3, 6, 8]). La conjuncio´n de estas dos 
caracter´ısticas deriva en un recorrido libre medio (l) para los electrones del orden de varias 
micras en ausencia de defectos [9], pudiendo llegar a 1 mm a 4,2 K [10,11]. Por otro lado, 
el Bi presenta una longitud de onda de Fermi (λF ) alrededor de 100 veces la separacio´n 
entre sus a´tomos, es decir, del orden de 40 nm (en el caso de otros metales es del orden 
de la separacio´n ato´mica) [4, 12]. 
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Dado que la observacio´n de efectos cla´sicos (Size Eﬀects - SE) y cua´nticos (Quantum 
Size Eﬀects - QSE) de taman˜o se produce cuando una de las dimensiones del material 
se encuentra por debajo del valor de l y λF , respectivamente, el Bi es un material ideal 
para la observacio´n de dichos efectos [13]. De hecho, e´stos son responsables de las pecu­
liares propiedades de transporte y magnetotransporte de las estructuras de Bi. En varios 
trabajos se ha estudiado la dependencia de la conductividad ele´ctrica, la magnetorre­
sistencia y el coeﬁciente Hall con el espesor y dia´metro de pel´ıculas y nanohilos de Bi, 
respectivamente, adema´s de observarse ocilaciones Shubnikov-de Haas en ambos tipos de 
nanoestructuras [12, 14–18]. Debido al conﬁnamiento de los electrones, se ha observado 
tambie´n una transicio´n semimetal-semiconductor (SMSC) en pel´ıculas con espesores del 
orden de 30-40 nm [19–21], as´ı como feno´menos de antilocalizacio´n de´bil en nanohilos [22]. 
Recientemente, dos nuevas propiedades interesantes del Bi esta´n en el punto de mira de 
los investigadores. Por un lado, se ha observado mediante Espectroscopia de Fotoemi­
´ sio´n Resuelta en Angulo (Angular Resolved Photoemision Spectroscopy - ARPES) que los 
estados superﬁciales del Bi son fuertemente meta´licos [23], estados que son la principal 
contribucio´n de la conductividad y magnetorresistencia a baja temperatura [21, 24]. Es­
tos estados esta´n fuertemente polarizados en esp´ın por medio del efecto Rashba [25], que 
hace que el Bi pueda tener un gran impacto en espintro´nica [26]. Por otro lado, Wada 
y colaboradores han aﬁrmado que una pel´ ´ıcula de Bi formada por una unica bicapa se 
comportara´ como un aislante topolo´gico [27]. Este trabajo teo´rico ha impulsado la investi­
gacio´n de las propiedades de magnetotransporte de pel´ıculas ultradelgadas de Bi en busca 
de saltos cua´nticos en la conductancia [28]. Por ultimo, el Bi es un material interesante ´
para aplicaciones termoele´ctricas [6, 29–31], sobre todo en aleacio´n con otros semimeta­
les como el teluro (Te) y el antimonio (Sb), debido a su baja conductividad te´rmica (la 
segunda ma´s baja despue´s de la del mercurio). 
Como ya se ha mencionado, los SE y QSE se maniﬁestan en pel´ıculas de Bi como una 
dependencia de los para´mtetros electro´nicos con el espesor de la pel´ıcula. Sin embargo, 
dichos efectos son muy sensibles a la calidad cristalina ya que defectos extensos y fronteras 
de grano actu´an como centros de dispersio´n de electrones, reduciendo su recorrido libre 
medio [32]. Por ello, en la literatura pueden encontrarse varios estudios sobre el crecimien­
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to de pel´ıculas de Bi de distintos espesores por diferentes te´cnicas. Las la´minas obtenidas 
por evaporacio´n te´rmica [33] o pulverizacio´n cato´dica (sputtering) [34] son de baja cali­
dad por estar formadas por granos pequen˜os (del orden de 100 nm), siendo necesario un 
tratamiento te´rmico posterior a temperaturas pro´ximas a la temperatura de fusio´n del 
Bi (271oC) para mejorar su calidad cristalina y obtener capas de buena calidad [34, 35]. 
Las capas de mayor calidad han sido obtenidas mediante Epitaxia de Haces Moleculares 
(Molecular Beam Epitaxy - MBE) [36,37]. Sin embargo, esta te´cnica resulta inviable para 
su uso a nivel industrial debido a su complejidad y alto coste. En 1999 aparecio´ la elec­
trodeposicio´n como te´cnica alternativa para la s´ıntesis de Bi, ya que se obtuvieron capas 
de alta calidad cristalina donde era posible observar oscilaciones Shubnikov-de Haas [38]. 
Esta te´cnica de crecimiento no so´lo permite obtener nanoestructuras de Bi de alta calidad 
cristalina [16,39–43], sino que adema´s es ma´s econo´mica que el MBE y es fa´cilmente tras­
ladable a la industria. Por otro lado, la posibilidad de electrodepositar Bi sobre sustratos 
semiconductores con un dopado suﬁcientemente bajo permite realizar medidas de trans­
porte en la capa de Bi, dado que la existencia de una barrera Schotkky suﬁcientemente 
alta y ancha en la intercara evita fugas de corriente hacia el sustrato. Aunque existen 
trabajos acerca de la fabricacio´n de diodos Schottky a partir de pel´ıculas relativamente 
gruesas de Bi sobre n-GaAs por electrodeposicio´n [40,41], no es posible encontrar estudios 
sobre medidas de transporte realizadas en pel´ıculas delgadas obtenidas por este me´todo. 
En trabajos recientes [44, 45], achacamos este hecho a la alta porosidad y policristalini­
dad de las pel´ıculas delgadas de Bi electrodepositadas sobre n-GaAs en condiciones de 
oscuridad, y a la baja calidad de la intercara Bi/GaAs cuando el crecimiento se realiza en 
iluminacio´n. Estos resultados son negativos de cara a las medidas de transporte ya que 
la alta policristalinidad implica una alta dispersio´n de los electrones en las fronteras de 
grano que pueden enmascarar efectos de taman˜o, y, tanto la porosidad como una inter­
cara deﬁciente, implican variaciones locales del espesor y una alta densidad de estados 
superﬁciales que producen alteraciones locales en el conﬁnamiento electro´nico, necesario 
para poder observar QSE. 
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La electrodeposicio´n es una te´cnica electroqu´ımica de crecimiento que consiste en la 
reduccio´n de iones meta´licos (M(
n
aq
+
)) presentes en un electrolito acuoso, orga´nico o io´ni­
co sobre un sustrato conductor o semiconductor. Esta te´cnica de crecimiento presenta 
ba´sicamente tres alicientes: 1) es selectiva, 2) se consiguen altas relaciones de aspecto y 
3) su relacio´n calidad-precio es alta. El cara´cter selectivo de la electrodeposicio´n permite 
seleccionar tanto el ion que queremos depositar como la geometr´ıa que queremos obtener, 
ya que ´ an las areas del sustrato que sean conductoras. Por tan-unicamente se recubrir´ ´
to, combinando la electrodeposicio´n con te´cnicas de litograf´ıa y con el uso de plantillas, 
se puede conseguir pra´cticamente cualquier tipo de nanoestructura 1D, 2D o 3D como ´
pel´ıculas delgadas, nanocintas, nanohilos, nanotubos, nanopuntos, nanorredes, etce´tera 
(Figura 1.2). Por otro lado, la alta relacio´n de aspecto que permite alcanzar la con­
vierte en una te´cnica ma´s adecuada que la evaporacio´n te´rmica o el sputtering para el 
recubrimiento de escalones o estructuras alargadas. Por ´ ecnica capaz de ultimo, es una t´
proporcionar nanoestructuras de alta calidad cristalina y morfolo´gica de forma econo´mica, 
ya que se realiza a presio´n y temperatura ambiente, adema´s de ser fa´cilmente trasladable 
a la industria (Atotech Inc., Techmetals Inc., Electro-Spec Inc., Metal Surface Inc., etc.). 
a) b) c)
Figura 1.2: Ima´genes SEM de nanoestructuras obtenidas mediante electrodepo­
sicio´n. a) Nanohilos de hierro. b) Nanodots disen˜ados por litograf´ıa de haz de 
electrones (Massachusetts Institute of Technology Open Course). c) Sistema 
electromeca´nico (MEMS) de metal sobre silicio (Imperial College of London). 
La electroqu´ımica basada en electrodos meta´licos es una rama cient´ıﬁca bien conocida, 
de la cual se llevan escribiendo libros desde los an˜os 30. En cambio, la electroqu´ımica con 
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electrodos semiconductores no comenzo´ hasta los an˜os 50, cuando fue posible comenzar 
a fabricar monocristales de germanio y silicio. Debido a las particulares caracter´ısticas 
de estos materiales, la electroqu´ımica de electrodos semiconductores es una combinacio´n 
de electroqu´ımica y f´ısica de semiconductores. Por tanto, se puede deducir que su teor´ıa 
es ma´s compleja que la de los electrodos meta´licos [46–49]. La estructura de bandas de 
un semiconductor introduce cuatro diferencias ba´sicas y fundamentales con respecto a los 
electrodos meta´licos: 
•	 la densidad de carga libre en los semiconductores es menor aunque este´n altamente 
dopados 
•	 la conductividad ele´ctrica en los semiconductores se debe a dos tipos de portadores 
(electrones y huecos) lo que permite que existan procesos de transferencia de carga 
entre electrodo y electrolito a trave´s de la banda de conduccio´n (BC) y/o de la 
banda de valencia (BV) 
•	 la transferencia de carga puede producirse a trave´s de niveles discretos de energ´ıa 
(estados superﬁciales) 
•	 la iluminacio´n perturba el equilibrio de la unio´n electrodo-electrolito 
Estas particularidades dan lugar a cambios en los conceptos fundamentales que expli­
can la cine´tica de los procesos sobre este tipo de electrodos. La estructura electro´nica de 
la interfase semiconductor-electrolito (Semiconductor Electrolyte Interface - SEI) y la dis­
tribucio´n de potenciales asociada a ella, au´n se encuentran en estudio a nivel ato´mico. Sin 
embargo, es bien conocido el papel fundamental de ambas en las propiedades electro´nicas 
de los dispositivos fabricados a partir de electrodos semiconductores como, por ejemplo, 
los electrodos para celdas fotoelectroqu´ımicas o las uniones Schottky. 
Recientemente, la electrodeposicio´n de metales y aleaciones sobre sustratos semicon­
ductores esta´ cobrando intere´s por dos motivos. En primer lugar, la mayor parte de la 
microelectro´nica actual esta´ basada en semiconductores y, como se acaba de mencionar, 
la electrodeposicio´n permite realizar recubrimientos con alta relacio´n de aspecto sobre 
estos materiales, dif´ıciles de realizar con otras te´cnicas [50]. En segundo lugar, las uniones 
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Schottky fabricadas mediante electrodeposicio´n tienen las mismas o incluso mejores carac­
ter´ısticas que las fabricadas por otras te´cnicas como la evaporacio´n te´rmica en ultra alto 
vac´ıo (Ultra High Vacuum - UHV) [51–53]. El impacto directo de los a´tomos procedentes 
de una fuente caliente causa un dan˜o apreciable en la superﬁcie del sustrato, pudiendo 
originar cambios estructurales en la intercara o incluso dar lugar a la formacio´n de nuevos 
productos [54]. En el caso de la electrodeposicio´n, la unio´n es “fr´ıa” lo que evita dan˜os 
en la intercara. Adema´s, es posible controlar el estado qu´ımico de la misma a partir de 
pretratamientos, de la concentracio´n del electrolito o del potencial de crecimiento, lo que 
inﬂuye fuertemente en la altura de la barrera [52, 53, 55–59]. A pesar de la importancia 
tecnolo´gica de este tipo de contactos metal/semiconductor en la microelectro´nica, y de 
las ventajas que presenta la electrodeposicio´n para su fabricacio´n, existen relativamente 
pocos estudios acerca de la electrodeposicio´n de metales sobre semiconductores [53]. 
1.3. Electrodos de n-GaAs 
El arseniuro de galio (GaAs) es un material artiﬁcial, formado de manera equitativa 
por a´tomos de Ga y de As. Su estructura cristalina, denominada zinc-blenda, consiste en 
dos redes cu´bicas centradas en las caras (FCC), una formada unicamente por ´´ atomos de 
As y la otra por a´tomos de Ga (Figura 1.3). 
Figura 1.3: La estructura zinc-blenda del GaAs consiste en dos redes FCC, una 
formada por ´ ´atomos de As (esferas grises) y otra formada por atomos de Ga 
(esferas azules). 
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El GaAs es uno de los semiconductores ma´s importantes en la electro´nica moderna 
debido, entre otras cosas, a su gap directo y a la alta movilidad de sus electrones [60]. 
Ambas caracter´ısticas le convierten en un material ma´s adecuado que el Si para la fabri­
cacio´n de determinados dispositivos. En el a´rea de la electroqu´ımica, el GaAs ha cobrado 
un gran intere´s como fotoa´nodo (n-GaAs) y fotoca´todo (p-GaAs) para su uso en celdas 
fotoelectroqu´ımicas (PhotoElectrochemical Cell - PEC) debido a su gap de 1,42 eV [49]. 
Por ello, en la literatura existe un considerable nu´mero de art´ıculos acerca del comporta­
miento de este material como electrodo. H. Gerischer, adema´s de aportar un gran nu´mero 
de trabajos descriptivos sobre electrodos semiconductores en general [61–69], ha caracte­
rizado ampliamente los electrodos de GaAs a trave´s del estudio de su comportamiento en 
condiciones de iluminacio´n [70], de la descripcio´n de los mecanismos de su descomposicio´n 
por procesos electroqu´ımicos [71, 72] y por fotocorrosio´n [73], del ana´lisis de los procesos 
de electrodeposicio´n de pel´ıculas delgadas meta´licas sobre ellos [74], de la evaluacio´n de 
este material como electrodo en PEC [75] y de la exposicio´n detallada del mecanismo de 
evolucio´n de hidro´geno sobre su superﬁcie [76], entre otros. 
Medidas de impedancia electroqu´ımica (Electrochemical Impedance Spectroscopy ­
EIS), as´ı como medidas de la capacidad de la SEI, han aportado bastante informacio´n 
acerca de la estructura electro´nica superﬁcial de los electrodos de n-GaAs, as´ı como de los 
procesos de transferencia de carga que tienen lugar a trave´s de ella [40, 77–82]. Adema´s, 
la espectroscopia de infrarrojo (Infrared Spectroscopy - IRS) ha permitido determinar la 
composicio´n qu´ımica de la superﬁcie de estos electrodos en contacto con diferentes electro­
litos, permitiendo comprobar la selectividad de los protones por los a´tomos superﬁciales 
de As, corroborar los productos obtenidos de la descomposicio´n ano´dica y cato´dica del 
electrodo, y observar algunos efectos producidos por los portadores fotogenerados en la 
superﬁcie del electrodo [83–85]. 
Por u´ltimo, existen varios estudios acerca de la fabricacio´n de uniones Schottky a partir 
de la electrodeposicio´n de pel´ıculas meta´licas sobre sustratos de n-GaAs en condiciones 
de oscuridad. En el caso de pel´ıculas delgadas, e´stas resultan ser porosas y policristalinas 
[40, 44, 52, 56, 86]. Dado que pel´ıculas ma´s gruesas no presentan dicha porosidad, algunos 
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autores achacan la misma a un crecimiento tridimensional y a una mala adhesio´n de los 
a´tomos meta´licos debido a la baja energ´ıa de su interaccio´n con el semiconductor [53]. 
Sin embargo, aunque las pel´ıculas gruesas no muestran porosidad, s´ı muestran alturas 
de barrera inusualmente altas que pueden explicarse a partir de especies atrapadas en la 
intercara, concretamente hidro´geno u ox´ıgeno monoato´mico [51,52,56,87]. De acuerdo con 
esto, en los trabajos [44,45] se muestra una serie de evidencias experimentales que apuntan 
a la presencia de una capa de hidro´geno monoato´mico adsorbido sobre la superﬁcie del 
electrodo de n-GaAs cuando se encuentran sumergidos en disoluciones acuosas a´cidas. Esta 
capa es responsable de la porosidad de las pel´ıculas delgadas de metales con potenciales de 
reduccio´n ma´s positivos que el del hidro´geno (p.e. Au, Ag, Cu, Pt, Bi) electrodepositadas 
sobre sustratos de n-GaAs en condiciones de oscuridad. 
1.4. Objetivos de la Tesis Doctoral 
El objetivo principal de esta tesis doctoral es la s´ıntesis de pel´ıculas delgadas 
(40-50 nm) de Bi de alta calidad para estudiar las propiedades ele´ctricas de este material 
en la nanoescala. 
Para alcanzar este objetivo, el crecimiento de las pel´ıculas se ha llevado a cabo median­
te la te´cnica electroqu´ımica conocida como electrodeposicio´n, dado los buenos resultados 
que presenta en la s´ıntesis de Bi [38,41,43,88]. Para poder estudiar las propiedades ele´ctri­
cas de las pel´ıculas de Bi ha sido necesario emplear sustratos semiconductores (n-GaAs), 
ya que e´stos garantizan el aislamiento ele´ctrico de la pel´ıcula a trave´s de una barrera 
Schottky suﬁcientemente alta y ancha en la intercara Bi/n-GaAs. Sin embargo, debido a 
las caracter´ısticas electro´nicas de los semiconductores han surgido nuevos objetivos du­
rante la realizacio´n de esta tesis, todos relacionados con el estudio de la electroqu´ımica 
del sistema BiO+/GaAs. 
A continuacio´n se detallan los objetivos de esta tesis, siguiendo el orden de los cap´ıtulos 
que constituyen esta memoria: 
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Bloqueo de la superﬁcie del n-GaAs por hidro´geno adsorbido 
•	 Estudiar la causa de la baja calidad estructural y morfolo´gica de las pel´ıculas del­
gadas de Bi electrodepositadas sobre sustratos de n-GaAs. 
•	 Identiﬁcar el origen del bloqueo de la superﬁcie de los electrodos de n-GaAs. 
•	 Explicar el efecto de este bloqueo en la electrodeposicio´n de Bi. 
Desbloqueo de la superﬁcie del n-GaAs 
•	 Buscar procedimientos para mejorar la calidad estructural y morfolo´gica de las 
pel´ıculas delgadas de Bi electrodepositadas sobre sustratos de n-GaAs. 
•	 Determinar las ventajas y desventajas de cada ruta y destacar la ma´s adecuada para 
la s´ıntesis de Bi sobre n-GaAs. 
Efecto de la orientacio´n del sustrato en la electrodeposicio´n de Bi 
•	 Estudiar la inﬂuencia de la composicio´n qu´ımica y disposicio´n ato´mica en la super­
ﬁcie del n-GaAs en sus propiedades electroqu´ımicas. 
•	 Determinar el efecto de la composicio´n qu´ımica y disposicio´n ato´mica en la superﬁcie 
del n-GaAs en la nucleacio´n de pel´ıculas delgadas de Bi, as´ı como en la orientacio´n 
cristalina y morfolog´ıa de e´stas. 
•	 Analizar la relacio´n entre la orientacio´n de la superﬁcie del electrodo de GaAs y la 
altura de la barrera Schottky en la intercara Bi/GaAs. 
•	 Diferenciar entre el efecto de la capa de hidro´geno adsorbido y la orientacio´n de la 
superﬁcie del electrodo de n-GaAs en el crecimiento y caracter´ısticas de las capas 
de Bi obtenidas por electrodeposicio´n. 
Podemos concluir que la presente tesis doctoral constituye una contribucio´n al desa­
rrollo de la s´ıntesis de pel´ıculas delgadas de Bi por electrodeposicio´n sobre sustratos de 
n-GaAs, para el estudio de las propiedades ele´ctricas de e´stas. Adema´s, debido al uso de 
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sustratos semicondutores, este estudio tambie´n supone un aporte cient´ıﬁco al a´rea deno­
minada Electroqu´ ´ımica de Semicondutores, un campo en auge en el area de Ciencia de 
Materiales. 
1.5. Organizacio´n de la Memoria 
El ana´lisis y discusio´n de los principales resultados obtenidos en esta tesis doctoral 
han sido organizados en cap´ıtulos de la siguiente manera: 
•	 En el cap´ıtulo 1 se realiza una introduccio´n sobre los tres aspectos clave de es­
ta investigacio´n: el bismuto, la electroqu´ımica de semiconductores y los electrodos 
de n-GaAs. Se han resaltado sus principales caracter´ısticas y aplicaciones. En es­
te cap´ıtulo tambie´n se exponen los objetivos y la organizacio´n de la presente tesis 
doctoral. 
•	 En el cap´ıtulo 2 se describen las te´cnicas de crecimiento y de caracterizacio´n em­
pleadas, as´ı como el sistema experimental y los materiales utilizados. Gran parte de 
este cap´ıtulo se dedica a la descripcio´n de la unio´n semiconductor-electrolito, as´ı co­
mo a la caracterizacio´n electroqu´ımica a trave´s de voltametr´ıas c´ıclicas, debido a la 
importancia que tienen estos dos aspectos en esta tesis doctoral. 
•	 En el cap´ıtulo 3 se estudia la causa de la baja calidad cristalina y morfolo´gica de las 
pel´ıculas delgadas de Bi electrodepositadas sobre sustratos de n-GaAs en condiciones 
de oscuridad. Se presentan evidencias experimentales que determinan la existencia 
de un bloqueo de la superﬁcie de n-GaAs debido a hidro´geno adsorbido y se discute 
su efecto en la electrodeposicio´n de Bi. 
•	 En el cap´ıtulo 4 se presentan tres posibles rutas para mejorar la calidad de las pel´ıcu­
las de Bi electrodepositadas sobre n-GaAs. Adema´s, se estudia el efecto de la tempe­
ratura y la iluminacio´n en la estabilidad electroqu´ımica del sistema BiO+/n-GaAs. 
As´ı mismo, se plantean dos or´ıgenes para la adsorcio´n de hidro´geno sobre la super­
ﬁcie de n-GaAs. 
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•	 En el cap´ıtulo 5 se estudia la inﬂuencia de la orientacio´n del sustrato de n-GaAs 
en las propiedades electroqu´ımicas del sistema BiO+/GaAs, en la morfolog´ıa y es­
tructura cristalina de las capas de Bi electrodepositadas, y en las caracter´ısticas 
ele´ctricas de la intercara Bi/n-GaAs. Tambie´n se analiza el efecto por separado de 
la capa de hidro´geno adsorbido y de la orientacio´n del sustrato en las caracter´ısticas 
de las pel´ıculas de Bi. 
•	 En el cap´ıtulo 6 se recogen las principales novedades obtenidas en el trabajo de 
investigacio´n expuesto en esta tesis doctoral. 
Cap´ıtulo 2 
Te´cnicas experimentales 
En este cap´ıtulo se recoge una breve descripcio´n de las te´cnicas experimentales, tanto 
de crecimiento como de caracterizacio´n, empleadas en la presente tesis doctoral. 
El crecimiento de las muestras, as´ı como la caracterizacio´n electroqu´ımica y parte de 
la caracterizacio´n morfolo´gica, han sido realizadas en el departamento de F´ısica de Mate­
riales de la Universidad Complutense de Madrid (UCM). La caracterizacio´n estructural, 
morfolo´gica y ele´ctrica de las muestras, as´ı como el procesado realizado en algunas de ellas, 
se ha realizado en el Instituto de Sistemas Optoelectro´nicos y Microtecnolog´ıa (ISOM) de 
la Universidad Polite´cnica de Madrid (UPM). 
2.1. Te´cnicas de crecimiento 
2.1.1. Electrodeposicio´n 
Todas las muestras de esta tesis doctoral han sido fabricadas mediante electrodepo­
´ sicio´n. Esta es una te´cnica electroqu´ımica de crecimiento que consiste en la reduccio´n 
de iones meta´licos, presentes en un electrolito (generalmente acuoso), sobre un sustrato 
conductor o semiconductor (ec. 2.1). 
Mn+ − -M0+ ne (2.1)(aq) (s) 
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Para que tenga lugar una determinada reaccio´n es necesaria la participacio´n de electrones 
con cierta energ´ıa potencial, por lo que el sustrato debe estar polarizado con respecto al 
electrolito. Cada reaccio´n tiene un potencial de equilibrio dina´mico, E0 , en el cual la 
cantidad de iones Mn+ que se reducen es la misma que la de a´tomos M0 que se oxidan 
de manera simulta´nea. De esta forma, la concentracio´n de ambas especies se mantiene 
constante. 
Si el potencial del sistema se modiﬁca, el equilibrio se desplaza hacia uno de los lados 
de la reaccio´n, aumentando la concentracio´n de una de las especies. La relacio´n entre 
el potencial de polarizacio´n (E) y la concentracio´n de las especies involucradas en una 
determinada reaccio´n viene dada por la ecuacio´n de Nerst [46]: 
RT γ(M(
n
aq
+
)) RT 
E = E0 + ln → E = E0 + ln[Mn+ ] (2.2)
nF γ(M(s)) nF 
(aq)
donde R la constante de los gases ideales, T la temperatura, n el nu´mero de electrones 
involucrados en la reaccio´n de reduccio´n, F la constante de Faraday y γ las actividades 
(medida de la “concentracio´n efectiva”) de los productos y de los reactivos. En el caso de 
electrolitos dilu´ıdos, la actividad de las especies se puede considerar igual a la concentra­
cio´n de las especies y, en el caso de especies so´lidas o l´ıquidas, la actividad se considera 
igual a la unidad. 
As´ı mismo, cuando las especies io´nicas en disolucio´n tienen una concentracio´n distinta 
a 1 M, el potencial de equilibrio de su reaccio´n de reduccio´n sera´ ma´s negativo que E0 si 
[Mn+] < 1 M, o ma´s positivo si [Mn+] > 1 M. 
Para controlar la geometr´ıa de las nanoestructuras se recurre, por un lado, al uso de 
plantillas y, por otro lado, al control de la cantidad de carga transferida al electrodo (Q). 
´ Esta es proporcional a la cantidad de masa depositada (m), relacionada a su vez con el 
volumen y la densidad de la nanoestructura, segu´n la Ley de Faraday [46]: 
m · F ρ · (S · d) · F 
Q = → Q = (2.3)
M M 
donde F es la constante de Faraday (96485 C·mol−1), M es la masa molecular y ρ la 
2.1. Te´cnicas de crecimiento 15
 
densidad de la especie reducida, S es el a´rea y d el espesor de la nanoestructura. Hay 
que destacar que el espesor real obtenido suele ser menor que el nominal, ya que durante 
el proceso de crecimiento pueden producirse otras reacciones adema´s de la de reduccio´n 
de iones meta´licos. En consecuencia, parte de la carga transferida al sustrato se desv´ıa a 
estas reacciones que podr´ıamos considerar para´sitas. 
2.1.1.1. Unio´n semiconductor-electrolito 
Las interfases semiconductor-electrolito o SEI se pueden interpretar como uniones 
metal-semiconductor, normalmente de tipo Schottky [46–49]. Igual que en e´stas, la ter­
modina´mica de la unio´n se describe a trave´s de los niveles de Fermi del semiconductor 
(EF ) y del electrolito (EF,elect), los cuales equivalen al potencial electroqu´ımico de cada 
fase (µ¯). Cuando ambos entran en contacto, el sistema alcanza el equilibrio igualando sus 
niveles de Fermi mediante transferencia de carga a trave´s de la intercara (Figura 2.1). 
Esto conlleva la aparicio´n de una zona de carga espacial (z.c.e.) en el semiconductor y 
una consecuente ca´ıda de potencial en el mismo (φsc). Este potencial es igual al potencial 
de bandas planas (Efb). Adema´s, los enlaces sin saturar de la superﬁcie del semiconductor 
dan lugar a un dipolo superﬁcial (χsc) que contribuira´ de manera diferente a la distribucio´n 
de potenciales de la unio´n segu´n la orientacio´n cristalogra´ﬁca de la superﬁcie. 
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Figura 2.1: Esquema de niveles de energ´ıa de un sustrato semiconductor tipo n y un 
electrolito a) separados y b) en contacto y en equilibrio. 
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El equilibrio establecido entre el semiconductor y el electrolito no es qu´ımico, ya que las 
dos fases no tienen componentes qu´ımicos en comu´n, sino electrosta´tico, de modo similar a 
un condensador. Por tanto, la distribucio´n de carga en la z.c.e. del semiconductor induce 
una distribucio´n de cargas en el electrolito adyacente que se conoce como doble capa 
electroqu´ımica [46–49] (Figura 2.2). Como su nombre indica, esta estructura esta´ formada 
por dos capas: la capa interna de Helmholtz (Inner Helmholtz Plane - IHP), formada por 
iones adsorbidos a la superﬁcie del electrodo a trave´s de los enlaces no saturados de e´sta; 
y la capa externa de Helmholtz (Outter Helmholtz Plane - OHP), formada por iones 
solvatados atra´ıdos electrosta´ticamente por la carga del semiconductor. 
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Figura 2.2: Esquema de la doble capa para un electrodo meta´lico. 
Al igual que en el semiconductor, la doble capa electroqu´ımica consiste en una distri­
bucio´n de carga que llevara´ asociada una ca´ıda de potencial (φdl), de signo contrario a la 
anterior, formada por las contribuciones de la IHP (χIHP ) y de la OHP (χOHP ). En condi­
ciones de equilibrio, la diferencia entre ambas ca´ıdas de potencial se conoce como potencial 
de celda abierta (Open Circuit Potential - OCP) o tambie´n potencial de corriente cero 
(zero-current potential) o potencial de reposo (rest potential) [46]. Debido a su origen, e´ste 
es un para´metro util para comprobar las condiciones de la intercara electrodo-electrolito ´
en distintos experimentos en los que se emplee el mismo tipo de semiconductor y la misma 
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disolucio´n. Si el sustrato presentase alguna alteracio´n considerable en su superﬁcie o si la 
disolucio´n estuviese contaminada, el valor del OCP podr´ıa cambiar de manera notable. 
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Figura 2.3: Esquema de la distribucio´n de potenciales en la SEI. 
2.1.1.2. Polarizacio´n de la unio´n 
Las reacciones de reduccio´n/oxidacio´n o reacciones redox (ec. 2.1) asociadas a las 
especies qu´ımicas existentes en un electrolito pueden representarse como niveles discretos 
de energ´ıa en el lado del electrolito. Su posicio´n con respecto a los bordes de banda en la 
intercara del semiconductor (EC,s y EV,s) es siempre la misma. 
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Figura 2.4: Diagrama de bandas de una SEI en equilibrio donde se indican los niveles 
de distintas reacciones redox del sistema. 
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Cuando la unio´n se polariza, el nivel de Fermi del semiconductor cambia su posicio´n 
con respecto de los bordes de banda superﬁciales, modiﬁcando la altura de la barrera de 
potencial para cada tipo de portador: (EC,s - EF ) para los electrones y (EF - EV,s) para 
los huecos. Esto determinara´ el tipo de portador y banda involucrados en cada reaccio´n. 
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Figura 2.5: Esquema de la SEI polarizada en directa (a, c y e) y en inversa (b, d y f) 
para distintas posiciones de los niveles de Fermi de semiconductor y electrolito. 
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En la ﬁgura 2.5 se representan todos los casos posibles de uniones polarizadas. Cuando 
la polarizacio´n es directa, y el nivel de Fermi queda por encima del nivel de una determi­
nada reaccio´n (EF > EF,redox), comenzara´ la reaccio´n de reduccio´n. Si la altura de barrera 
de los electrones es menor que la de los huecos, la reaccio´n de reduccio´n estara´ media­
da por transferencia de electrones del semiconductor al electrolito (casos (a) y (c)). En 
cambio, si la altura de barrera de los huecos es menor, se producira´ la transferencia de 
electrones desde la banda de valencia al electrolito, lo que equivaldr´ıa a un ﬂujo de huecos 
del electrolito al semiconductor (caso (e)). Cuando la polarizacio´n es inversa y el nivel de 
Fermi se situ´a por debajo del nivel de la reaccio´n, se produce la correspondiente reaccio´n 
de oxidacio´n. Si la barrera de los huecos es menor que la de los electrones, la reaccio´n 
estara´ medidada por huecos a trave´s de la banda de valencia (casos (d) y (f)) y por 
electrones a trave´s de la banda de conduccio´n en el caso contrario (caso (b)). 
Por tanto, para inducir una determinada reaccio´n de reduccio´n en la SEI, es necesario 
polarizar la unio´n en directa hasta que el nivel de Fermi del semiconductor quede por 
encima del nivel de Fermi de la reaccio´n. La diferencia energe´tica entre ambos niveles en 
la escala de potenciales se denomina sobrepotencial (η) y es determinante en la cine´tica 
de la reaccio´n redox: 
qη = EF − EF,redox	 (2.4) 
El para´metro q es la carga del electro´n con su correspondiente signo. 
2.1.1.3. Celda electroqu´ımica 
El sistema experimental empleado consiste en una celda electroqu´ımica de tres elec­
trodos, similar a la mostrada en la Figura 2.6, y un potenciostato Metrohm AUTOLAB 
PGSTAT302N. A continuacio´n, se describe brevemente cada uno de los electrodos: 
•	 Electrodo de trabajo o ca´todo (WE): constituido por el sustrato en el cual 
se produce la reduccio´n de los iones y sobre el que e´stos quedan depositados. Es 
importante emplear sustratos compatibles con el electrolito y con las condiciones de 
crecimiento para que no se produzca su disolucio´n o anodizacio´n. 
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•	 Contraelectrodo o a´nodo (CE): en e´l se producen los procesos de oxidacio´n ne­
cesarios para mantener la neutralidad ele´ctrica en la celda. Debe ser electroqu´ımi­
camente inerte, como los metales nobles (en nuestro caso emplearemos una malla 
de platino), o ser del mismo material que el ion a depositar para no contaminar el 
electrolito con otros iones meta´licos (por ejemplo, CE de Co para depositar Co). 
•	 Electrodo de referencia (RE): electrodo no polarizable (no se produce acumu­
lacio´n de carga a pesar del potencial aplicado), empleado para tomar el potencial 
del electrolito como referencia (se ﬁja el nivel de Fermi del electrolito). El potencial 
de referencia esta´ndar es el del electrodo de hidro´geno (SHE) con un potencial de re­
duccio´n de E0 = 0 V. En este trabajo se ha empleado un electrodo de referencia H+/H2 
ma´s fa´cil de manejar, el electrodo de Ag/AgCl (3 M), de la marca BASi (E0 = Ag/AgCl 
+ 0,196 V (vs. SHE)). Salvo que se indique lo contrario, todos los potenciales citados 
en esta memoria esta´n referidos a e´l. 
Figura 2.6: Esquema de la celda electroqu´ımica empleada en esta tesis doctoral. 
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El potenciostato es, a grandes rasgos, una fuente de potencia controlada por un sistema 
de realimentacio´n. Presenta dos modos de trabajo: 
•	 Modo potenciosta´tico: se aplica una corriente variable entre a´nodo y ca´todo de 
modo que se mantenga constante la ca´ıda de potencial entre el sustrato y el elec­
trolito. Este modo de trabajo permite seleccionar la reaccio´n de reduccio´n deseada, 
ya que permite ﬁjar la separacio´n entre los niveles de Fermi del semiconductor y del 
electrolito. 
•	 Modo galvanosta´tico: se aplica una corriente constante entre a´nodo y ca´todo. En 
esta conﬁguracio´n no es necesario emplear electrodo de referencia. Con este modo 
de trabajo se garantiza un determinado ritmo de crecimiento, pero pueden darse 
varios procesos redox durante el crecimiento. 
2.1.1.4. Electrolitos y electrodos de trabajo 
En esta tesis se ha empleado un electrolito sencillo, formado u´nicamente por 1 mM 
de Bi2O3 (o´xido de bimuto) como fuente de iones BiO
+ (no´tese que [BiO+] = 2 mM), 
y 1 M de HClO4 (a´cido perclo´rico) como electrolito soporte. Se han empleado reactivos 
qu´ımicos con calidad anal´ıtica y agua desionizada para evitar la presencia de impurezas 
io´nicas. Para preparar la disolucio´n se an˜ade el o´xido de Bi al a´cido perclo´rico y se disuelve 
con ayuda de un agitador magne´tico. A continuacio´n, se completa con agua desionizada 
hasta alcanzar el volumen deseado. No es necesario ajustar el pH del electrolito, el cual 
es aproximadamente 0.1. 
La reaccio´n de reduccio´n de los iones BiO+ es la siguiente [89]: 
BiO+ + 2H+ + 3e − → Bi0 + H2O (E0 = 0, 32 V vs. NHE) (2.5) 
Dado que la concentracio´n es inferior a 1 M, el potencial de reduccio´n en el equilibrio 
vendra´ dado por la ecuacio´n de Nerst (ec. 2.5): 
RT	 RT   
Eeq = E
0 + ln[BiO+][H+]2 = 0, 32 V + ln 2 · 10−3 · 10−2pH = 0, 262 V 
nF	 3F 
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Es necesario emplear un electrolito soporte para que exista una alta concentracio´n de 
iones que disminuyan la resistencia del electrolito, ya que el ﬂujo de corriente a trave´s de 
e´ste viene dado por la migracio´n de iones [46]. Por otro lado, el exceso de iones aportado 
por el electrolito soporte produce un apantallamiento del campo ele´ctrico, de forma que 
el movimiento de los iones electroactivos (los que quedan reducidos sobre el sustrato) en 
las proximidades del electrodo se produzca por difusio´n. En el caso de los iones de Bi, 
es especialmente conveniente usar a´cido perclo´rico como electrolito soporte, ya que es un 
a´cido fuerte capaz de disolver el o´xido de Bi y los iones clorato (ClO− 4 ) no tienden a formar 
complejos con los iones de Bi, al contrario que otros iones como Cl−, SO− 4 3o NO
− [90]. 
Los sustratos empleados han sido GaAs monocristalino tipo n (dopado con Si) con dos 
orientaciones de su superﬁcie y ligeras variaciones en la concentraciones de portadores. 
•	 Cap´ıtulos 3 y 4: orientacio´n (111)B con n = (0.7 − 1) · 1018 cm−3 . 
•	 Cap´ıtulo 5: orientacio´n (110) con n = (0.9 − 1) · 1018 cm−3 y orientacio´n (111)B con 
n = (0.85 − 0.95) · 1018 cm−3 . 
En la parte trasera de los sustratos se ha realizado un contacto o´hmico mediante 
evaporacio´n te´rmica de 80 nm AuGe/250 nm Au y posterior aleado en atmo´sfera de 
Nidro´n (mezcla de gases 5 % de H2 y 95% de N2) durante 90 s a 380 
oC. Para controlar 
la geometr´ıa de las pel´ıculas de Bi, se han deﬁnido sobre los sustratos ventanas con a´reas 
ma´ximas de 0,5 cm2 . 
Previamente al crecimiento, los sustratos han sido limpiados con acetona e iso-propanol 
para eliminar restos orga´nicos. Por otro lado, ha sido necesario eliminar la capa de o´xido 
nativo de la superﬁcie de los sustratos antes de electrodepositar las pel´ıculas de Bi, ya que 
e´sta es aislante. Estudios de espectroscopia de fotoelectrones de rayos x (X Ray Photoelec­
tron Spectroscopy - XPS) muestran que este o´xido es una fase amorfa no estequiome´trica 
compuesta por o´xidos de As y Ga, con una pequen˜a contribucio´n de As meta´lico [54,91]. 
Para eliminar dicho o´xido, se han realizado dos tipos de pretratamientos qu´ımicos basados 
en NH4OH [54, 91,92] y HCl [58, 93,94]: 
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•	 Pretratamiento 1 [44, 45]: consiste en una primera fase realizada en iluminacio´n, en 
la que el sustrato se sumerge en NH4OH (10 % vol.) durante 15 min y despue´s en 
HCl (10 % vol.) durante otros 15 min para eliminar tanto los o´xidos de As como 
los de Ga. A continuacio´n se aclara abundantemente con agua desionizada para 
eliminar las especies Ga-Clx, se seca con N2 y se deﬁne la ventana con kapton. En 
este periodo, la superﬁcie del sustrato se vuelve a oxidar, principalmente en las 
protuberancias, de modo que un segundo ataque qu´ımico del o´xido dara´ lugar a una 
superﬁcie ma´s plana. Posteriormente, se realiza una segunda fase en oscuridad que 
consiste en sumergir el sustrato durante 5 min en NH4OH (10 % vol.), 5 min en HCl 
(10 % vol.) y 5 min en el electrolito soporte (1 M HClO4). 
•	 Pretratamiento 2 [95]: consiste en una u´nica fase en oscuridad en la que el sustrato 
se sumerge durante 2 min. en HCl (10% vol.), 2 min. en agua desionizada [58,96] y 
2 min en el electrolito soporte (1 M HClO4). 
Estos pretratamientos con HCl dan lugar a superﬁcies libres de o´xido, ricas en As 
(dado que elimina selectivamente los a´tomos de Ga) y con una baja densidad de estados 
superﬁciales. Este efecto tambie´n se observa al emplear HClO4 y, dado que el ion clorato 
(ClO− 4 ) no tiende a formar complejos, se intuye que la selectividad del ataque se debe a 
los protones [83, 97]. El u´ltimo paso de ambos pretratamientos, en HClO4, garantiza la 
eliminacio´n de iones Cl− o NH4
+ de la superﬁcie del electrodo evitando as´ı la contaminacio´n 
del electrolito de crecimiento. A la hora de transferir el sustrato a ´este, se cubre la superﬁcie 
del n-GaAs con una gota de HClO4 para evitar que entre en contacto con el aire y se oxide. 
El pretratamiento 1 se ha empleado en los experimentos descritos en los cap´ıtulos 3 y 4 
para garantizar la ausencia de o´xido en la superﬁcie del sustrato y as´ı descartar e´ste como 
responsable de la baja calidad de las pel´ıculas de Bi obtenidas. Una vez se determinaron 
las causas de la baja calidad de las capas, se sustituyo´ el pretratamiento 1 por el 2 por 
ser ma´s simple (en cuanto a nu´mero de reactivos) y ma´s ra´pido, aunque igual de eﬁciente 
en la eliminacio´n del oxido nativo del GaAs. Este pretratamiento se ha empleado en los ´
experimentos descritos en el cap´ıtulo 5. 
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Todas las muestras han sido electrodepositadas en modo potenciosta´tico para estu­
diar co´mo inﬂuye la polarizacio´n de la estructura sustrato-electrolito en la cine´tica de la 
reaccio´n de reduccion de los iones BiO+ y en el crecimiento de las capas de Bi. Salvo 
que se indique lo contrario, todos los experimentos se han realizado en condiciones de 
oscuridad y a 300 K, para as´ı evitar la inﬂuencia de los portadores fotogenerados y otros 
efectos que se detallara´n en los cap´ıtulos 3 y 4. En estas condiciones, el OCP registrado 
ha estado siempre en torno a 100 mV, observa´ndose ligeras variaciones con la orientacio´n 
del sustrato y con el dopado del mismo. 
2.1.1.5. Reduccio´n de protones 
Tanto el ´ orico (HClO4), empleado en el electrolito de crecimiento de las acido percl´
pel´ ´ ´ıculas de Bi y en el pretratamiento de los sustratos, como el acico clorhıdrico (HCl), 
empleado ´ ´ acti­unicamente en el pretratamiento, son acidos fuertes. Esto signiﬁca que pr´
camente la totalidad de sus mole´culas se disocian en medio acuoso, dando lugar a una 
alta concentracio´n de protones y, por tanto, a valores bajos de pH (pH =-log[H+]). Dado 
que los protones no pueden estar so´los en las disoluciones (al igual que los electrones), se 
combinan con otros iones o mole´culas presentes en la disolucio´n. En nuestro electrolito, 
lo ma´s probable es que se combinen con mole´culas de agua, dando lugar a iones hydronio 
´ (H3O
+). Estos son donores de un proto´n, que tiende a reaccionar con las mole´culas y 
a´tomos del sistema debido a sus propiedades catal´ıticas. 
Cuando el potencial aplicado al sustrato es suﬁcientemente negativo, se producira´ la 
reduccio´n de los protones para dar lugar a H2 (E
0 = 0 V vs. NHE). Esta reaccio´nH+/H2 
esta´ consituida por un primer paso en el que un proto´n se adsorbe sobre la superﬁcie 
del sustrato a partir de la transferencia de un electro´n (reaccio´n 2.6). A continuacio´n, 
existen dos caminos posibles: dos ´ difunden por la superﬁcie del sustrato atomos de Hads 
hasta unirse y formar la mole´cula de hidro´geno, que posteriormente se desorbe (reaccio´n 
2.7), o se produce la reduccio´n de un segundo prot´ ´ mediante on sobre un atomo de Hads 
la transferencia de un segundo electro´n (reaccio´n 2.8). 
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H+ + e− → Hads (2.6) 
Hads + Hads → H2 (2.7) 
Hads + H
+ + e− → H2 (2.8) 
Gerischer y colaboradores [76] aﬁrmaron que este proceso tiene lugar sobre electrodos 
de n-GaAs a trave´s de dos electrones de la banda de conduccio´n. Adema´s, Erne´ y cola­
boradores [83] establecieron que la reduccio´n de hidro´geno en electrodos de GaAs tiene 
lugar mediante la ruta Volmer-Heyrovsky (reaccio´n 2.6 y reaccio´n 2.8), donde los protones 
se enlazan a a´tomos superﬁciales de As como paso intermedio. Se ha observado que los 
protones ´ estos, a´ alico.unicamente se unen a ´ un en presencia de Ga met´
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2.2.1. Caracterizacio´n electroqu´ımica 
La caracterizacio´n electroqu´ımica de un sistema electrodo-electrolito es fundamental 
para determinar sus propiedades f´ısico-qu´ımicas, ya que aporta informacio´n acerca del 
nu´mero de reacciones de reduccio´n u oxidacio´n que pueden tener lugar, la cine´tica de di­
chas reacciones, los procesos de nucleacio´n sobre el electrodo, etc. En esta tesis doctoral se 
han empleado dos te´cnicas experimentales para estudiar el comportamiento electroqu´ımi­
co del sistema fuera del equilibrio: las voltametr´ıas c´ıclicas y las curvas potenciosta´ticas. 
2.2.1.1. Voltametr´ıas c´ıclicas 
Para el estudio de los procesos electroqu´ımicos que pueden tener lugar en un sistema 
determinado es muy habitual emplear te´cnicas de barrido [46]. Estas te´cnicas consisten en 
polarizar la unio´n electrodo-electrolito de forma progresiva y a una velocidad de barrido 
constante, y registrar la corriente que circula por ella. Dentro de las mu´ltiples variantes, 
en este trabajo se ha empleado la voltametr´ıa c´ıclica (Cyclic Voltammetry - CV), en la 
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Figura 2.7: CV de Bi sobre GaAs (111)B realizada a 10mV/s. El barrido comienza en 
el potencial de equilibrio u OCP (-70mV) y transcurre en el sentido de las ﬂechas. 
que el barrido describe un ciclo cerrado de modo que el punto inicial y ﬁnal de e´ste es el 
mismo (Figura 2.7). 
En todos los casos, la velocidad de barrido ha sido de 10 mV/s y el potencial inicial 
ha sido el OCP, ya que es el potencial de equilibrio de la celda, es decir, para el cual 
EF = EF,elect y, por tanto, i = 0. Si despreciamos la ca´ıda de potencial en el electrolito 
y en el semiconductor, la diferencia entre el potencial aplicado a la unio´n (E) y el OCP 
sera´ proporcional a la separacio´n entre los niveles de Fermi de ambas fases: 
q(E − OCP ) = EF − EF,elect (2.9) 
Normalmente, la voltametr´ıa comienza polarizando la unio´n en directa, fase que se de­
nomina cato´dica. En ella, EF > EF,elect, es decir, E < OCP. Es posible distinguir dos 
tramos: 
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•	 Tramo azul: como hemos visto anteriormente, cuando EF se iguala al nivel 
energe´tico asociado a una determinada reaccio´n del sistema (EF,redox), comienza 
una transferencia de electrones del semiconductor al electrolito (a trave´s de la BC 
o de la BV) para dar lugar a dicha reaccio´n (Figura 2.5). Esto conlleva un ﬂujo de 
electrones entre ambas fases y, por tanto, un aumento de la corriente que circula 
por la celda. Esta corriente es negativa por convenio, dado el sentido del ﬂujo de 
electrones. El potencial aplicado para que comience la reduccio´n de una determi­
nada especie se conoce como onset potential. En la Figura 2.7 se ha marcado con 
una ﬂecha naranja el onset potencial al que comienza la reduccio´n de iones BiO+ 
sobre un sustrato de n-GaAs (EBiO+/GaAs). Cabe destacar que e´ste es ligeramente 
ma´s negativo que el potencial de reduccio´n de los iones de BiO+ (EBiO+/Bi) debido 
a que se necesita un exceso de energ´ıa para crear los enlaces con los a´tomos de GaAs 
(de distinta naturaleza qu´ımica) [46]. 
Tal y como indica la ecuacio´n de Nerst (ec. 2.5), mientras EF > EF,redox, la con­
centracio´n superﬁcial de Mn+ disminuira´ y la de M0 aumentara´. En este punto 
debemos distinguir entre dos estadios: 
•	 Reaccio´n limitada por transferencia de carga: cuando EF esta´ pro´ximo a 
EF,redox, el ritmo de transferencia de electrones a trave´s de la SEI es menor 
que el ritmo de llegada de los iones a la superﬁcie del electrodo (proporcional a 
su concentracio´n y coeﬁciente de difusio´n). Por tanto, la reaccio´n esta´ limitada 
por el ritmo de transferencia de carga. A medida que el potencial aumenta, el 
ritmo de transferencia tambie´n aumenta y con e´l la corriente en valor absoluto 
(zona I en la Figura 2.7). A un determinado potencial, la concentracio´n super­
ﬁcial de iones se hace cero y comienza la formacio´n de una zona de vaciamento 
en el electrolito, similar a la z.c.e. del semiconductor. A medida que E se hace 
ma´s negativo, la anchura de esta zona aumenta y, a partir de un punto, el 
ritmo de llegada de los iones a la superﬁcie del electrodo se iguala al ritmo de 
transferencia de los electrones y la densidad de corriente llega a un ma´ximo 
(en valor absoluto), denominada corriente de pico (peak current - jp). 
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• Reaccio´n limitada por difusio´n de iones: si el potencial sigue aumentando, el
 
ritmo de llegada de los iones se hace cada vez menor en comparacio´n con el 
ritmo de transferencia de los electrones, y la densidad de corriente disminuye 
(zona II, Figura 2.7). Llega un momento en que la diferencia es tal que el ritmo 
de la reaccio´n esta´ limitado completamente por la difusio´n de los iones del 
volumen del electrolito hasta la superﬁcie del electrodo (Figura 2.8), de modo 
que la densidad de corriente alcanza un valor constante (jl, corriente l´ımite). 
Figura 2.8: Esquema de la zona de vaciamiento de iones producida durante la fase 
´ cato´dica de la CV. Cortes´ıa de la Dra. Angela Llavona. 
•	 Tramo verde: al llegar a un determinado potencial E1, el barrido se invierte y se 
dirige hacia el OCP. En este tramo, los iones siguen reducie´ndose y la cantidad de 
material depositado aumenta (Figura 2.7). 
Cuando el potencial aplicado toma el mismo valor que EBiO+/Bi, la reaccio´n se detiene 
(i = 0). Si el potencial continu´a hacie´ndose positivo, es decir si EF > EBiO+/Bi, comienza 
la reaccio´n de oxidacio´n (disolucio´n) de los a´tomos de Bi previamente electrodepositados. 
Esta es la fase ano´dica de la CV y las densidades de corriente tienen signo positivo ya que 
los electrones ﬂuyen del electrolito al sustrato. De nuevo, distinguimos entre dos tramos 
(Figura 2.7): 
•	 Tramo morada: este tramo es equivalente a la curva azul intercambiando los pape­
les de Mn+ y M0. En el caso de electrodos semiconductores, el pico ano´dico presenta 
una asimetr´ıa distinta del pico de reduccio´n. Esto se debe a la barrera Schottky 
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formada entre la capa meta´lica y el sustrato. A bajos potenciales de polarizacio´n 
inversa, unos pocos electrones atravesara´n la barrera por efecto tu´nel dando lugar 
a una curva j-V con una pendiente baja (zona III, Figura 2.7). A medida que la 
polarizacio´n aumenta, los electrones adquieren suﬁciente energ´ıa como para saltar 
la barrera por efecto termoio´nico y la pendiente de la curva j-V aumenta (zona IV, 
Figura 2.7). Cuando todo el material ha sido disuelto, la corriente tiende a un valor 
pro´ximo a cero. 
•	 Tramo rosa: cuando el potencial alcanza un valor E2, el barrido se invierte y se 
dirige hacia el valor del OCP inicial, donde acaba el ciclo. En este tramo, u´nicamente 
se producen efectos capacitivos asociados a la reestructuracio´n de la z.c.e. y de la 
doble capa del electrolito a trave´s del movimiento de cargas e iones, por lo que la 
corriente registrada tiene un valor muy pequen˜o y proporcional al potencial aplicado. 
Por tanto, con las CV conseguimos informacio´n acerca del nu´mero de procesos de 
reduccio´n diferentes que tienen lugar entre el electrolito y el electrodo, as´ı como sus po­
tenciales de equilibrio. Si queremos adema´s extraer informacio´n cine´tica de las reacciones, 
se recurre a la representacio´n de Tafel en la que se representa la corriente (i) en escala 
semilogar´ıtmica frente al sobrepotencial de la reaccio´n determinada [46]. En nuestro caso, 
por comodidad emplearemos logaritmos neperianos (Figura 2.9). 
Figura 2.9: Representacio´n Tafel de la CV mostrada en la Figura 2.7 
´ 30 CAPI´TULO 2. T ECNICAS EXPERIMENTALES 
Como ya se ha mencionado, la transferencia de carga a trave´s de la SEI es ma´s compleja 
que en el caso de un electrodo meta´lico. Debido a la presencia de una z. c. e. en el 
semiconductor, el potencial aplicado en la SEI se repartira´ entre dicha zona y la doble 
capa electroqu´ımica, de modo que la densidad de corriente diferencial estara´ formada por 
dos contribuciones [53]: 
    
di 
dV 
=
∂i 
∂φsc 
∂φsc 
∂E
+
∂i 
∂φdl 
∂φdl 
∂E
(2.10) 
En condiciones de deplexio´n, el segundo te´rmino de la ecuacio´n 2.10 puede despreciarse, 
ya que pra´cticamente todo el potencial cae en la z.c.e. En cambio, en condiciones de 
deplexio´n de´bil o de acumulacio´n, ambos te´rminos deben tenerse en cuenta. Por tanto, la 
derivada de las curvas Tafel viene dada por la siguiente expresio´n: 
dE kB T 1 
= (2.11)
d(lnj) q γac + αc(1 − γac) 
donde kB es la constante de Boltzmann, T es la temperatura, q es la carga del electro´n 
´ y αc es el coeﬁciente de transferencia de carga o coeﬁciente Tafel. Este ultimo indica ´
la fraccio´n del potencial aplicado a la SEI que se invierte en disminuir la altura de la 
barrera de energ´ıa libre que debe superar una especie para pasar de su estado io´nico a su 
estado reducido [46]. Por tanto, es determinante del ritmo de reaccio´n. El para´metro γac 
representa la particio´n del potencial aplicado entre la z.c.e. del semiconductor y la doble 
capa electroqu´ımica del electrolito: 
dφsc
γac = − (2.12)
dE 
dφdl
(1 − γac) = − (2.13)
dE 
Cuando todo el potencial cae en la z.c.e. (γac = 1), la pendiente de las curvas Tafel 
toma un valor de 26 mV (a 300 K), independientemente de las caracter´ısiticas particulares 
de la SEI. En cambio, si el potencial cae completamente en la doble capa (γac = 0), 
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el semiconductor se comportara´ como un electrodo meta´lico. En casos intermedios, la 
pendiente de la curva Tafel tomara´ valores entre 26 mV y valores superiores dependiendo 
de los valores de γac y αc. Hay que destacar que las uniones Schottky se comportara´n 
como electrodos semiconductores debido a la z.c.e. que tambie´n presentan, a pesar de que 
sea el metal el que este´ en contacto con el electrolito. 
Por otro lado, la ordenada en el origen de cada rama, denominada corriente de inter­
cambio (i0), esta´ relacionada con la resistencia de transferencia de carga a trave´s de la 
SEI, Rct [46]: 
RT 
i0 =	 (2.14)
FRct 
En la Figura 2.9.a se representan los tramos de la CV que aportan informacio´n acerca 
de la cine´tica de reduccio´n de los iones BiO+ sobre GaAs (tramos azul y rosa de la 
Figura 2.7). En la Figura 2.9.b representamos los tramos que aportan informacio´n sobre 
la cine´tica de reduccio´n y oxidacio´n de los iones BiO+ sobre Bi (tramos verde y morado 
de la Figura 2.7). 
Como se ha podido observar, la temperatura es un para´metro que aparece en diversas 
´ expresiones relacionadas con la cine´tica de los procesos redox. Esta magnitud f´ısica, pro­
porcional a la energ´ıa te´rmica, inﬂuye en la forma de las CVs a trave´s de tres elementos 
(dos en el caso de electrodos meta´licos): la velocidad de las reacciones redox, la veloci­
dad de difusio´n de los iones y la densidad de portadores del semiconductor. Por tanto, el 
ana´lisis y comparacio´n de CVs requiere de una temperatura constante y conocida. 
Adema´s, conviene destacar dos caracter´ısticas particulares de los electrodos semicon­
ductores que tambie´n afectan a la forma de las CVs. 
•	 Dopado del sustrato: como se ha mencionado con anterioridad, las uniones 
electrolito-semiconductor se comportan normalmente como uniones Schottky cuan­
do el semiconductor es tipo n. Esto atribuye a dichas uniones un cara´cter rectiﬁcante, 
ya que los electrones deben saltar distintas alturas de barrera de potencial para pasar 
de un medio a otro. A medida que el dopado del semiconductor aumenta, la anchura 
la barrera Schottky disminuye y los electrones pueden atravesarla por efecto tu´nel 
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ma´s fa´cilmente. Este cambio en el transporte de los electrones se ve reﬂejado en la 
forma de las CV (Figura 2.10). En la fase cato´dica, a medida que la anchura de la 
barrera es menor (mayor probabilidad tu´nel), menor potencial ha de aplicarse para 
que comience la reaccio´n de reduccio´n. En la fase ano´dica, el dopado del semicon­
ductor afecta al ritmo de disolucio´n del metal depositado sobre el semiconductor. 
Si el sustrato esta´ degenerado (curva rosa continua) la disolucio´n es ra´pida y el 
pico ano´dico no presenta apenas as´ımetr´ıa, ya que los electrones pueden atravesar 
fa´cilmente la barrera Schottky por efecto tu´nel dada su delgadez. A medida que el 
dopado disminuye, el pico ano´dico se ensancha y se vuelve ma´s asime´trico, debido 
a una disolucio´n ma´s dif´ıcil (curva negra punteada). A partir de un dopado umbral, 
no es posible disolver el metal (curva azul discontinua) a menos que se aplique un 
potencial ano´dico muy alto, con riesgo de disolver o anodizar el sustrato de forma 
simulta´nea. 
Figura 2.10: CVs realizadas en la disolucio´n de BiO+ a 10 mV/s en condiciones de 
oscuridad y a 300 K sobre sustratos de n-GaAs(111)B con distinta concentracio´n 
de portadores. 
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•	 Fotogeneracio´n de portadores: cuando los fotones inciden en un semiconductor gene­
ran transiciones banda-banda que dan lugar a la formacio´n de pares electro´n-hueco. 
En el volumen del semiconductor, este exceso de portadores tendera´ a desaparecer 
por recombinacio´n. En cambio, en la z.c.e. de la SEI, los fotoportadores son sepa­
rados por el campo ele´ctrico existente en esta regio´n. En el caso de una zona de 
vaciamiento, los huecos se dirigira´n a la intercara y los electrones al interior del 
semiconductor (Figura 2.11). Este exceso de portadores se representa mediante el 
desdoblamiento del nivel de Fermi en quasi niveles. En el caso de semiconducotres 
tipo n, el quasi nivel de Fermi para los electrones (EF,n) estara´ pra´cticamente en la 
misma posicio´n que el nivel de Fermi en el interior del semiconductor. En cambio, 
el quasinivel de Fermi para los huecos (EF,h) se situara´ muy por debajo de e´sta, 
de modo que algunas reacciones quedara´n accesibles para los huecos. Esto da lugar 
a reacciones simulta´neas que contribuyen de manera contraria a la corriente que 
circula por la celda electroqu´ımica, enmascarando la cine´tica de los procesos de re­
duccio´n que se deseen estudiar y modiﬁcando la forma de las CV (Figura 2.11.b). En 
condiciones de iluminacio´n, el OCP es ma´s negativo que el registrado en condiciones 
de oscuridad, debido al fotopotencial que aparece como consecuencia del desdobla­
miento del nivel de Fermi (−eVph = EF,h − EF,n) (Figura 2.11.a). Adema´s, algunos 
semiconductores sufren fotocorrosio´n (como es el caso del n-GaAs tal y como se 
mostrara´ en el cap´ıtulo 4), lo que modiﬁca la composicio´n qu´ımica de su superﬁcie 
y da lugar a nuevos picos en la CV (pico L1 en la Figura 2.11.b). 
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Figura 2.11: (a) Diagrama de bandas de la SEI en condiciones de iluminacio´n. 
(b) CV realizadas en condiciones de oscuridad (l´ınea azul) y en condiciones de 
iluminacio´n (l´ınea roja). 
Teniendo en cuenta estos tres efectos, las CVs mostradas en esta tesis doctoral han 
sido realizadas sobre sustratos de dopado conocido y, salvo que se indique lo contrario, en 
condiciones de oscuridad y a 300 K. 
2.2.1.2. Curvas potenciosta´ticas 
Las curvas potenciosta´ticas consisten en aplicar un sobrepotencial constante (ec. 2.4) 
a la intercara semiconductor-electrolito y registrar el transitorio de la corriente que ﬂuye 
por ella. Esto equivale a perturbar la SEI y ver co´mo el sistema responde y se relaja para 
adaptarse al nuevo estado estacionario [46, 98]. En nuestro caso, hemos empleado esta 
te´cnica para estudiar la nucleacio´n de las pel´ıculas de Bi. 
Para que un material crezca sobre un sustrato, determinadas mole´culas o iones presen­
tes en el medio deben experimentar un cambio de fase sobre su superﬁcie. El crecimiento 
del material comienza con la formacio´n de nu´cleos en puntos aislados del sustrato, de ma­
nera preferente en escalones o defectos de la superﬁcie. De ah´ı, que los instantes iniciales 
de todo crecimiento se denominen nucleacio´n. Se ha demostrado que los estadios iniciales 
del crecimiento de una pel´ıcula juegan un papel clave en las caracter´ısticas de e´sta como 
son su adhesio´n, textura, propiedades electro´nicas, etce´tera [53]. De hecho, si durante 
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la nucleacio´n de la pel´ıcula quedara algu´n tipo de elemento o mole´cula atrapada en la 
intercara (como grupos H+ u OH− en el caso de la electrodeposicio´n) esto repercutir´ıa 
notablemente en las propiedades de la intercara como, por ejemplo, en la altura de la ba­
rrera Schottky [52,53,55–59]. Por tanto, es interesante estudiar la cine´tica de este cambio 
de fase y, en electroqu´ımica, e´sto se lleva a cabo a trave´s de las curvas potenciosta´ticas. 
Figura 2.12: a) Curva corriente-tiempo asociada a una nucleacio´n 3D controlada por 
difusio´n. b) Representacio´n esquema´tica del crecimiento y solapamiento de los campos 
de difusio´n de los nu´cleos [99]. 
En la Figura 2.12 se muestra en ejemplo de curva potenciosta´tica asociada a una 
nucleacio´n tridimensional (3D), t´ıpica de la electrodeposicio´n de pel´ıculas meta´licas so­
bre electrodos semiconductores [53]. Durante los primeros instantes (zona I), la densidad 
de corriente reﬂeja la reorganizacio´n de la z.c.e. y el llenado/vaciado de los estados su­
perﬁciales del semiconductor, as´ı como la reorganizacio´n de los iones de la doble capa 
electroqu´ımica. Este proceso es similar al proceso de carga de un condensador, de modo 
que la densidad de corriente disminuye ra´pidamente de forma exponencial. 
A continuacio´n, comienza la reduccio´n de los iones y se forman los nu´cleos. El a´rea 
activa del electrodo ahora sera´ la suma del a´rea sin cubrir del sustrato ma´s el a´rea de la 
superﬁcie de los nu´cleos, ya que e´stos tambie´n son conductores. Por tanto, a medida que 
los nu´cleos crecen, el a´rea activa del electrodo tambie´n lo hace y, por ello, la densidad de 
corriente aumenta (zona II, Figura 2.12). 
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Cuando los campos de difusio´n de los nu´cleos coalescen, se alcanza el ma´ximo de 
corriente (jm´ , tm´ ). A partir de entonces, el crecimiento de los nu´cleos da lugar a un ax ax
solapamiento de los campos de difusio´n, lo que equivale a una disminucio´n del a´rea activa 
y, por tanto, a una disminucio´n de la densidad de corriente (zona III, Figura 2.12). Cuando 
el sustrato se cubre completamente, el solapamiento de los campos de difusio´n es ma´ximo 
y se produce una transicio´n en el proceso de difusio´n de los iones que pasa de ser 3D a 
ser 2D. Por tanto, la densidad de corriente se estabiliza a un valor constante. 
Dentro del proceso de nucleacio´n hay que distinguir tres aspectos que lo caracterizan: 
•	 Formacio´n de los nu´cleos 
•	 Nucleacio´n instanta´nea: todos los nu´cleos se forman simulta´neamente al co­
menzar el crecimiento, de modo que la pel´ıcula ﬁnal estara´ formada por islas 
de taman˜os similares. 
•	 Nucleacio´n progresiva: la formacio´n de nu´cleos se produce durante un periodo 
de tiempo, dando lugar a islas de diferentes taman˜os. 
•	 Mecanismo limitante: 
•	 Nucleacio´n limitada por difusio´n: el ritmo de crecimiento de los nu´cleos esta´ li­
mitado por la difusio´n de los iones del volumen del electrolito a la superﬁcie 
del electrodo. 
•	 Nucleacio´n limitada por trasferencia de carga: el ritmo de crecimiento de los 
nu´cleos esta´ limitado por el ritmo de transferencia de carga del electrodo al 
electrolito. 
•	 Crecimiento de los nu´cleos: 
•	 Nucleacio´n bidimensional (2D): los nu´cleos tienen forma circular y crecen so´lo 
lateralmente mediante la incorporacio´n de a´tomos en sus bordes. 
•	 Nucleacio´n tridimensional (3D): los nu´cleos crecen lateral y verticalmente, con 
forma normalmente esfe´rica. 
  
  � 
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Todos estos aspectos pueden combinarse y modelarse matema´ticamente. Dicho ana´lisis 
matema´tico comenzo´ en 1939 de la mano de M. Avrami [100] [101] y se ha ido ampliando 
en an˜os posteriores. En el ana´lisis de las curvas potenciosta´ticas, adema´s de la formacio´n 
y crecimiento de los nu´cleos, hay que tener en cuenta otros procesos que puedan tener 
lugar de forma simulta´nea, como pueden ser reacciones redox de otros iones o procesos 
de adsorcio´n. Por tanto, la densidad de corriente que circula por la celda electroqu´ımica 
durante el proceso de nucleacio´n estara´ formada por la contribucio´n de todos lo procesos 
que tengan lugar de manera simulta´nea: 
jtotal(t) = jn´	 on (2.15) ucleos(t) + jreacciones(t) + jadsorci´ (t) 
Algunas de las expresiones para las distintas contribuciones son las siguientes: 
1.	 Nucleacio´n 3D limitada por difusio´n: es la nucleacio´n t´ıpica de las pel´ıculas 
meta´licas sobre sustratos semiconductores [53]. La expresio´n general para la densi­
dad de corriente es una funcio´n temporal deﬁnida como [102]: 
nF D1/2c0
j3D,dif = · t−1/2 · θ(t)	 (2.16)
π1/2 
donde t es el tiempo, n es el nu´mero de electrones involucrados en la reaccio´n de 
reduccio´n, F es la constante de Faraday y D es el coeﬁciente de difusio´n de los iones 
involucrados en la reaccio´n de reduccio´n. La funcio´n θ(t) es la proyeccio´n de los 
campos de difusio´n hemisfe´ricos sobre el plano del electrodo, teniendo en cuenta su 
solapamiento a partir del modelo de Avrami [101]: 
 1/2	  � 
8πc0M 1 − exp(−At)
θ(t) = 1 − exp −N0π D · t −	 (2.17)
ρ	 A
donde c0 es la concentracio´n de los iones involucrados en el volumen del electrolito, 
N0 es la densidad de sitios activos en la superﬁcie del sustrato, A es la constante 
de nucleacio´n, M es la masa molecular del material depositado y ρ su densidad. De 
      
    �   
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esta forma el solapamiento de los campos de difusio´n pasa a ser un problema en 2D 
y el transporte de masa se puede tratar con coordenadas lineales. 
La nucleacio´n instanta´nea o progresiva son casos particulares de esta expresio´n [103]. 
Su identiﬁcacio´n se lleva a cabo de manera sencilla a partir de la normalizacio´n de 
las curvas mediante los valores jm´ y tm´ :ax ax
  22 −1 
j t t 
= 1, 9542 1 − exp −1, 2564 (2.18)
jmax´ tm´ tm´ax ax
� �� 22 −1 2
j t t 
= 1, 2254 1 − exp −2, 3367 (2.19)
jmax´ tm´ tm´ax ax 
donde la ecuacio´n 2.18 es el caso de nucleacio´n instanta´nea y la ecuacio´n 2.19 el caso 
de nucleacio´n progresiva. Representando los datos experimentales en una gra´ﬁca 
(j/jm´ )
2 frente a (t/tm´ ), se observa que´ comportamiento reproduce mejor los ax ax
datos experimentales. 
Figura 2.13: Curvas adimensionales para nucleaciones de tipo instanta´nea (rosa) 
y progresiva (negra). 
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2.	 Nucleacio´n 3D limitada por transferencia de carga [104]: en el caso de aplicar 
sobrepotenciales bajos, electrolitos concentrados o te´cnicas para eliminar el efecto 
de la difusio´n, como la del disco rotante, el proceso de reduccio´n estara´ limitado 
por transferencia de carga entre el electrodo y el electrolito. En este caso, tambie´n 
podemos encontrar dos mecanismos de reaccio´n: 
•	 Instanta´nea: 
πM2N0kg 
2 
j3Di,tc = zF kg
1 · 1 − exp(− 
ρ2 
· t2) (2.20) 
•	 Progresiva: 
πM2N0kg 
2A 
j3Dp,tc = zF kg 
1 · 1 − exp(− · t3) (2.21)
3ρ2 
donde k1g y kg son las constantes de crecimiento vertical y horizontal de los 
nu´cleos, respectivamente. 
3.	 Nucleacio´n 2D limitada por transferencia de carga [105]: esta nucleacio´n es 
similar al caso anterior con la excepcio´n de que los n´ ´ucleos crecen unicamente de 
forma lateral. 
•	 Instanta´nea 
2πzF MhN0kg 
2 πN0M
2kg 
2
2j2Di,tc = · t · exp − · t (2.22)
ρ	 ρ2 
•	 Progresiva: 
πzF MhN0k
2A 
2 
πN0M
2k2A 
3j2Di,tc = 
g · t · exp − g · t (2.23)
ρ	 3ρ2 
donde h es el espesor de los nu´cleos circulares. 
4.	 Reacciones simulta´neas [104]: en el ana´lisis de los transitorios de corriente hay 
que tener en cuenta las reacciones de reduccio´n que tienen lugar a la par que el 
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proceso de nucleacio´n, dado que parte de la corriente se invierte en ellas: 
jR = zRFkR · θ(t)	 (2.24) 
La variable zR representa el nu´mero de electrones involucrados en la reaccio´n y kR 
la constante de reaccio´n. 
5.	 Procesos de adsorcio´n [104]: al igual que en el caso anterior, la adsorcio´n de 
diferentes especies sobre la superﬁcie del electrodo o de los nu´cleos puede consumir 
parte de la corriente que circula por la celda: 
jads = qadsk4 · exp(−k4t)	 (2.25) 
El para´metro qads es la carga involucrada en el proceso de adsorcio´n y k4 es la 
constante de reaccio´n asociada a la adsorcio´n o desorcio´n de a´tomos tal y como se 
detalla en la referencia [106]. 
2.2.2. Caracterizacio´n morfolo´gica y estructural 
2.2.2.1. Microscop´ıa de Fuerza Ato´mica (AFM) 
La caracterizacio´n morfolo´gica o topogra´ﬁca de las pel´ıculas se ha llevado a cabo 
mediante microscop´ıa de fuerza ato´mica (Atomic Force Microscopy - AFM) en modo de 
contacto intermitente o tapping. 
Esta microscop´ıa pertenece a la familia de las microscop´ıas de campo pro´ximo y es, 
junto con el microscopio tu´nel de barrido, el sistema de ana´lisis superﬁcial de mayor 
resolucio´n, pudiendo llegar a tener resolucio´n ato´mica. Esta te´cnica se basa en la medida 
de fuerzas de corto (repulsivas) y largo alcance (atractivas) entre una punta muy ﬁna (de 
unos pocos nano´metros de radio) y la superﬁcie de la muestra. La punta esta´ colocada en 
una micropalanca o cantilever sobre la que incide un haz la´ser que se reﬂeja y llega a un 
fotodiodo dividido en cuatro cuadrantes (Figura 2.14). Cuando el cantilever se deﬂecta 
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debido a la interaccio´n entre la punta y la superﬁcie, el haz reﬂejado se dirige a uno de 
los cuadrantes del fotodiodo, registra´ndose as´ı la deﬂexio´n y, por tanto, la fuerza de la 
interaccio´n. En el caso de medidas de topograf´ıa, esta fuerza se traducira´ en una altura. 
Por tanto, cuando la punta barre una superﬁcie, las deﬂexiones sufridas por el cantilever 
debido a las interacciones punta-muestra se traducen en una imagen de topograf´ıa en 
escala de colores. 
Fotodiodo
Láser
Cantilever
Punta Muestra
Figura 2.14: Esquema de un Microscopio de Fuerza Ato´mica. Cortes´ıa de la Dra. 
Maria Vila. 
Existen tres modos de trabajo del AFM, cada uno de los cuales se basa en un deter­
minado para´metro de la interaccio´n punta-muestra para obtener informacio´n cuantitativa 
de la topograf´ıa de la superﬁcie: 
•	 Modo de contacto: la punta se encuentra en contacto meca´nico con la superﬁcie de 
la muestra (en realidad a 0,1 - 0,3 nm de la superﬁcie). A medida que barre la 
superﬁcie, la topograf´ıa provoca deﬂexiones en el cantilever producto de las fuerzas 
de repulsio´n debidas a la interaccio´n entre las nubes electro´nicas de los a´tomos de 
la punta y la muestra. 
•	 Modo de no contacto: la punta se encuentra a 1-2 nm de la superﬁcie y oscila con su 
frecuencia de resonancia (fR) para as´ı conseguir la ma´xima amplitud de oscilacio´n. 
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La interaccio´n entre la punta y la muestra debido a fuerzas de largo alcance, como 
la de Van der Waals, modiﬁcan la frecuencia de oscilacio´n. 
•	 Modo de contacto intermitente o tapping : el cantilever oscila a una frecuencia 
pro´xima a su fR, provocando el contacto intermitente de la punta con la super­
ﬁcie de la muestra. La topograf´ıa se reﬂeja como variaciones en la amplitud de 
oscilacio´n. 
Uno de los para´metros ma´s utilizados en la caracterizacio´n de las superﬁcies es la 
rugosidad cuadra´tica media (root mean square - rms), que equivale al promedio de las 
desviaciones cuadra´ticas entre todas las alturas (zi) registradas un area formada por ´ n 
puntos, y la altura media (z¯) de todas ellas : 
    
  n
n 
i=1 
La mayor parte de las ima´genes de AFM han sido realizadas en un AFM multimodo 
Veeco Nanoscope MMAFM-2, en el ISOM. En alguno de los casos, se ha empleado un 
AFM de la casa Nanotec del Grupo de Ciencia de Superﬁcies de la UCM. El ana´lisis de 
las ima´genes se ha llevado a cabo con el software WSxM 5.0 [107] y el software Nanoscope 
5.31r1. 
2.2.2.2. Difraccio´n de Rayos X (XRD) 
La caracterizacio´n estructural de las muestras se ha llevado a cabo mediante difrac­
´ cio´n de rayos X (X Ray Diﬀraction - XRD). Esta es una te´cnica no destructiva que se 
basa en la interaccio´n de la radiacio´n electromagne´tica con los electrones de los a´tomos 
de una red. Cuando esta red cuenta con un orden de largo alcance, y la longitud de onda 
de la radiacio´n es del orden de la distancia entre planos ato´micos (rayos X), se produce 
el feno´meno de difraccio´n. Segun e´ste, determinadas direcciones del espacio presentara´n 
ma´ximos (interferencia constructiva) y mı´nimos (interferencia destructiva) de intensidad 
de la radiacio´n electromagne´tica. La interaccio´n constructiva se produce cuando la dife­
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Rrms (zi − z¯)2 (2.26)
=
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rencia entre los caminos o´pticos de los rayos difractados cumple la Ley de Bragg: 
nλ = 2dhkl · senθhkl	 (2.27) 
donde n un nu´mero entero, λ la longitud de onda empleada, dhkl la distancia entre 
planos de la familia {hkl} y θhkl el a´ngulo que forma la radiacio´n incidente con la fami­
lia de planos {hkl} (a´ngulo de Bragg). De este modo, es posible determinar distancias 
interplanares de una forma no destructiva, pudiendo identiﬁcar la fase o fases cristalinas 
presentes en la muestra. 
2.2.2.2.1. Ana´lisis de fases en pel´ıculas delgadas 
Para determinar las fases cristalinas presentes en una pel´ıcula, normalmente se realizan 
medidas fuera del plano (out-of-plane measurements). En el caso de pel´ıculas delgadas, 
dependiendo de su cristalinidad, pueden emplearse dos conﬁguraciones: 
•	 Incidencia rasante (Grazing Incidence X Ray Diﬀraction - GIXRD): esta conﬁgu­
racio´n se empleara´ en el caso de pel´ıculas delgadas policristalinas con poca o ninguna 
orientacio´n preferente. Este tipo de medidas se denominan asime´tricas, pues aportan 
informacio´n de los planos cristalinos que esta´n inclinados con respecto a la superﬁcie 
(Figura 2.15.a). El objetivo de esta conﬁguracio´n es aumentar el volumen de pel´ıcula 
en el que inciden los rayos X, para as´ı aumentar la sen˜al difractada. Adema´s, si la 
capa esta´ depositada sobre un sustrato monocristalino, esta conﬁguracio´n evita que 
se detecten las reﬂexiones de e´ste, que fa´cilmente pueden ocultar las de la capa. Los 
patrones de difraccio´n realizados en esta conﬁguracio´n se han realizado manteniendo 
el a´ngulo de incidencia (ω) en un valor constante dentro del rango (0,3o- 1o), y ba­
rriendo con el detector el a´ngulo 2θ entre 20o- 100o. Cuando las medidas asime´tricas 
no presentan apenas reﬂexiones, esto puede indicar la presencia de una orientacio´n 
preferente paralela a la superﬁcie del sustrato y, por tanto, la identiﬁcacio´n de fases 
debera´ llevarse a cabo mediante medidas sime´tricas [108]. 
•	 Conﬁguracio´n Bragg-Brentano o θ/2θ: en esta conﬁguracio´n se realizan medidas 
sime´tricas en las que se obtiene informacio´n de los planos cristalinos paralelos a 
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la superﬁcie de la muestra (Figura 2.15.b). Este tipo de medidas se realizara´n en 
el caso de pel´ıculas delgadas texturadas, es decir, que presenten una orientacio´n 
preferente paralela a su superﬁcie. El a´ngulo de incidencia, en este caso, es igual al 
´ on (θ), medidos respecto a la normal a la superﬁcie de la muestra. angulo de difracci´
En esta conﬁguracio´n, el haz de rayos X puede penetrar en la muestra varias de­
cenas de micras, irradiando el sustrato en el caso de pel´ıculas delgadas. En el caso 
de sustratos monocristalinos, es preciso evitar las reﬂexiones asociadas a sus planos 
cristalinos para que no oculten las reﬂexiones de la capa. Para ello se introduce un 
oﬀset de menos de 1o entre el a´ngulo de incidencia y el difractado (ω = θ − θoffset). 
De este modo se garantiza que los planos del sustrato no cumplan la condicio´n de 
Bragg en ningu´n momento. 
Figura 2.15: Representacio´n del haz incidente y difractado en medidas de XRD 
(a) asime´tricas (medidas ω/2θ) y (b) sime´tricas (medidas θ/2θ) [109]. 
2.2.2.2.2. Ana´lisis de la calidad cristalina 
Como se ha visto en el punto anterior, si una pel´ıcula presenta una orientacio´n prefe­
rente, el patro´n de difracci´ a unicamente determinadas reﬂexiones (hkl)on θ/2θ presentar´ ´
asociadas con los planos cristalogra´ﬁcos paralelos a la superﬁcie. De esta forma, es posible 
determinar el eje de orientacio´n o crecimiento de la pel´ıcula (normal a dichos planos). 
Sin embargo, la colocacio´n de los cristales con respecto al sustrato determina la calidad 
cristalina de la pel´ıcula, ya que un mayor desorden de e´stos implica mayor densidad de 
defectos extensos (como fronteras de grano). Para obtener este tipo de informacio´n se 
recurre a dos tipos de medidas de XRD fundamentales [109]: 
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•	 Curvas rocking (ω/2θ): este tipo de medidas fuera del plano (out-of-plane) aporta 
informacio´n sobre el grado de orientacio´n preferente de la pel´ıcula que es paralela 
a la superﬁcie del sustrato. Es decir, reﬂeja la distribucio´n de inclinaciones entre 
los granos cristalinos y el plano del sustrato. Por tanto, la anchura a mitad de 
altura (Full Width at Half Maximum - FWHM) de esta curva, indicara´ la inclinacio´n 
promedio entre los granos cristalinos de la pel´ıcula y la orientacio´n del sustrato. Para 
realizar esta medida, se ﬁjan el a´ngulo de incidencia y el de difraccio´n a los valores 
θhkl/2θhkl de la reﬂexio´n de la textura y se realiza un barrido en ω de unos pocos 
grados (≈ 5o- 10o). 
•	 Medidas azimutales (phi scans): este tipo de medidas dentro del plano (in-plane) 
aporta informacio´n sobre la orientacio´n de los planos cristalinos con respecto al 
plano del sustrato, pudiendo determinar que´ direcciones cristalogra´ﬁcas de la capa 
y del sustrato son paralelas entre s´ı. Para realizar estas medidas, hay que ﬁjar el 
´ on para una reﬂexi´ etrica θhkl/2θhkl, es decir, angulo de inciencia y difracci´ on asim´
que no sea paralela a la superﬁcie, y rotar la muestra en torno a su eje azimutal (φ). 
Este barrido permite explorar la textura de la capa dentro del plano. Si el nu´mero 
de picos obtenidos para la reﬂexio´n asime´trica esta´ de acuerdo con su simetr´ıa, la 
capa es epitaxial dentro del plano, es decir, so´lo tiene una posible orientacio´n con 
respecto al sustrato. En cambio, si el nu´mero de picos observados es mayor, entonces 
la capa presenta mosaicidad, es decir, sus cristales han rotado y se colocan en varias 
posiciones dentro del plano. Igual que en el caso de las rocking, la FWHM de los 
picos representa el giro promedio entre cristales. 
Los patrones de difraccio´n mostrados en esta tesis doctoral han sido realizados en el 
ISOM en un difracto´metro Philips X’Pert Pro MPD con gonio´metro de cuatro c´ırculos 
(2θ, ω, χ y ψ) y motores x, y, z, empleando radiacio´n Cu-Kα (λ = 0, 154 nm). 
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2.2.3. Caracterizacio´n ele´ctrica 
La caracterizacio´n ele´ctrica de las muestras se ha llevado a cabo mediantes medidas 
corriente-voltaje (curvas I-V) y medidas de capacidad-voltaje (curvas C-V). En concreto 
se ha caracterizado la intercara Bi/GaAs, determinando la altura de la barrera Schottky. 
Para realizar estas medidas ha sido necesario fabricar diodos circulares de 200 µm de 
dia´metro mediante el ataque fotoqu´ımico de las pel´ıculas de Bi. Dado el bajo espesor de 
las capas, se ha evaporado te´rmicamente una capa de 20 nm de Ti y una segunda capa 
de 300 nm de Au sobre los diodos para aumentar su estabilidad [110]. 
Figura 2.16: Imagen de microscop´ıa o´ptica de diodos realizados sobre una pel´ıcu­
la de Bi electrodepositada sobre n-GaAs y sobre los que se ha evaporado 
20 nm Cr/300 nm Au. 
2.2.3.1. Medidas de Capacidad-Voltaje 
La capacidad de una unio´n Schottky polarizada en inversa esta´ relacionada con la 
carga contenida en su z. c. e. y con la anchura de e´sta. Ambos para´metros se relacionan 
con el potencial aplicado de manera similar al caso de un condensador plano-paralelo: 
cuando el potencial aumenta, la carga contenida aumenta. Mientras que en el caso de un 
condensador su anchura no var´ıa sino que lo hace su densidad de carga volume´trica, en 
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el caso de una unio´n Schottky el aumento de voltaje implica un aumento de la anchura 
de la z. c. e. y, por tanto, un aumento de la cantidad de carga contenida en ella (Figura 
2.17.a). 
La capacidad por unidad de a´rea (A) de la unio´n esta´ relacionada con la anchura (xd) 
a trave´s de la relacio´n 2.28, donde  es la permitividad relativa del semiconductor (13,1 
para el caso del GaAs),  0 es la permitividad del vac´ıo (8,85 · 10−12 F m−1). 
C   0 
= (2.28)
A x d 
Por otro lado, la capacidad por unidad de ´ a relacionada con la cantidad de area est´
carga almacenada en la z. c. e. a trave´s de la ecuacio´n 2.29 (Figura 2.17.b). 
1 1−+C   0qN D 2 k B T 2 ·
 V r + φ fb − (2.29)
=

A 2
 q
 
donde N+ es la densidad de impurezas ionizadas del semiconductor, Vr es el potencial D 
aplicado en polarizacio´n inversa y φ fb es el potencial de bandas planas. 
(b)(a)
Figura 2.17: (a) Esquema de la estructura de bandas de una unio´n Schottky po­
larizada en inversa [111]. (b) Curvas C-V y C−2-V esperadas para una unio´n 
Schottky ideal con un potencial de bandas planas φfb = −0.8 V y una concentra­
cio´n de electrones n = 9· 1017 cm−3 . 
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Por tanto, el nivel de impurezas ionizadas y, a su vez el de portadores (n = N+ ), puede D
obtenerse a partir de la inversa de la pendiente de la recta obtenida al representar (A/C)2 
frente a V (Figura 2.17.b): 
−2 d(A/C)2 −1 
N+ D = ·	 (2.30) q 0 dV 
Por tanto, midiendo la capacidad de la unio´n para distintos valores de potencial aplicado, 
es posible obtener el perﬁl de concentracio´n de portadores en el semiconductor, ya que n 
N+ =	 D(xd), y ver si e´ste es uniforme o no [111]. 
Por otro lado, la interseccio´n de la recta (C/A)−2 en el eje de voltaje (Vr,0) proporciona 
una medida del potencial de bandas planas de la unio´n: 
kB T 
φfb = −Vr,0 +	 (2.31) 
q 
Y, por tanto, una medida de la altura de la barrera Schotkky (φB ): 
φB = φfb + (EC − EF )	 (2.32) 
Las medidas de capacidad-voltaje se han realizado con un capac´ımetro LRC Hewlett 
Packard 4284A. Se ha realizado un barrido de potencial entre 0 y 1 V en polarizacio´n 
inversa, y se ha superpuesto una sen˜al ac de amplitud 50 mV y frecuencia 1 MHz. 
2.2.3.2. Medidas de Corriente-Voltaje 
En la Figura 2.18 se representan los diversos caminos por los que la corriente puede 
transportarse a trave´s de una unio´n metal-semiconductor: 
(a)	 emisio´n de electrones del semiconductor al metal sobrepasando el punto ma´s alto 
de la barrera 
(b)	 efecto tu´nel 
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(c) recombinacio´n en la zona de carga espacial 
(d) recombinacio´n en la zona neutra del semiconductor 
Figura 2.18: Procesos de transporte en una barrera Schottky polarizada en directa 
[112]. 
En el caso de una unio´n ideal (altura de barrera y anchura de la z.c.e. grandes, sin 
defectos en la intercara), el mecanismo (a) es dominante en el transporte de la corriente 
y la teor´ıa que lo describe se denomina emisio´n termoio´nica (Thermionic Emission ­
TE) [60, 112]. 
En el caso de semiconductores degenerados o pro´ximos a la degeneracio´n, la unio´n 
Schottky no se comporta como ideal dado que el mecanismo (b) aumenta su contribucio´n, 
llegando incluso a ser dominante. En este caso el transporte a trave´s de la barrera se 
describe mediante la teor´ıa de emisio´n termoio´nica y de efecto campo (Thermionic Field 
Emission - TFE) o la teor´ıa de emisio´n de efecto campo (Field Emission - FE), respecti­
vamente. En el caso de sustratos de n-GaAs, la transicio´n desde el re´gimen TE al re´gimen 
TFE ocurre para una concentracio´n de portadores superior a 1017 cm−3 a 300 K [112]. 
Padovani y Stratton [113] derivaron las expresiones de las caracter´ısticas de corriente-
voltaje para el caso de TFE y FE. En esta tesis doctoral, las medidas I-V han sido 
realizadas a 300 K, por lo que debera´ emplearse unicamente la teorıa de TFE [112]. En ´ ´
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este caso, la corriente puede expresarse como: 
E 
j = jS exp (2.33)
E0 
donde E es el potencial aplicado a la unio´n en polarizacio´n directa y jS la corriente de 
saturacio´n. La energ´ıa E0 viene dada por: 
E00
E0 = E00 · coth (2.34)
kT 
donde E00 es una energ´ıa relacionada con caracter´ısticas del semiconductor como su 
concentracio´n de portadores (n), su masa efectiva (m∗) y su permitividad ( ). 
  1/2qh n 
E00 = (2.35)
4π m ∗
La constante q es la carga del electro´n y h es la constante de Plank. 
La corriente de saturacio´n tiene la siguiente expresio´n: 
AT 2π1/2E
1/2
(EB − E + η)1/2 η EB + η 
jS = 
00 · exp − (2.36)
kT cosh(E00/kT ) kT E0 
donde A es la constante de Richardson, EB es la energ´ıa potencial del punto ma´s alto 
de la barrera (EB = qφB) y η es la energ´ıa del nivel de Fermi, ambos medidos con respecto 
del fondo de la BC. La constante de Richardson esta´ relacionada con la masa efectiva del 
semiconductor de la forma: 
4πm∗qk2 
A = (2.37)
h3 
En el caso del GaAs, A = 8 · 104 A cm−2 K [60]. 
Las medidas I-V se han realizado en vac´ıo, a 300 K, en condiciones de oscuridad. Se 
ha empleado un analizador de para´metros de semiconductores Hewlett Packard 4545, en 
una estacio´n de puntas Janis (modelo CCR10-1). 
Cap´ıtulo 3 
Bloqueo de los electrodos de n-GaAs 
por hidro´geno adsorbido 
El estudio de transporte en estructuras bidimensionales (2D) de Bi requiere disponer de 
pel´ıculas de alta calidad cristalina, que se encuentren aisladas ele´ctricamente del sustrato 
a ﬁn de evitar fugas de corriente durante las medidas de transporte. Para ello es necesario 
emplear sustratos semicoductores que garanticen la existencia de una barrera Schottky 
en la intercara pel´ıcula/sustrato con una altura y una anchura suﬁcientemente grandes 
como para evitar que los electrones puedan sobrepasarla por emisio´n termoio´nica y/o 
atravesarla por efecto tu´nel. La electrodeposicio´n es una de las te´cnicas ma´s adecuadas 
para este propo´sito, ya que permite la s´ıntesis de pel´ıculas de Bi, de alta calidad cristalina 
y distintos espesores, sobre sustratos de n-GaAs que dan lugar a diodos tipo Schottky [40, 
41,43,81,88]. Adema´s, como se ha comentado previamente, los diodos Schottky fabricados 
por electrodeposicio´n normalmente presentan mejores caracter´ısticas que los fabricados 
por te´cnicas de vac´ıo ya que la unio´n de ambos materiales se forma “en fr´ıo”, evita´ndose 
as´ı el dan˜o de la superﬁcie del sustrato y la interdifusio´n [52, 53]. Por tanto, el cara´cter 
rectiﬁcante de la unio´n Bi/GaAs junto con la alta calidad de las capas de Bi, permitir´ıa 
realizar medidas de transporte en ellas en busca de efectos de taman˜o, tanto cla´sicos como 
cua´nticos. No obstante, apenas se encuentran estudios acerca de este tipo de medidas en 
la literatura [114]. Esta ausencia podr´ıa estar relacionada con una baja calidad de la 
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intercara Bi/GaAs, no suﬁcientemente alta como para evitar fugas de corriente. 
Por otro lado, algunos autores han obtenido pel´ıculas delgadas porosas de distintos 
metales mediante electrodeposicio´n sobre sustratos de n-GaAs [40,44,56,86]. Es llamativo 
que en estos casos, los iones a reducir (Au, Ag y Bi) tienen potenciales de reduccio´n ma´s 
positivos que el del hidro´geno, lo que deber´ıa garantizar un crecimiento de buena calidad 
ya que es posible evitar la reaccio´n de evolucio´n de hidro´geno durante el crecimiento de la 
capa meta´lica. La porosidad de estas pel´ıculas les atribuye una baja calidad cristalina y 
una distribucio´n no homoge´nea de la altura de la barrera a lo largo de la intercara, debido 
a la alta densidad de fronteras de grano. Esto diﬁcultar´ıa la observacio´n de efectos de 
taman˜o en las propiedades de transporte del Bi. A pesar del intere´s que supone realizar 
este tipo de medidas y el intere´s de las uniones Schottky en la electro´nica, no se han 
encontrado estudios en la literatura que intenten indagar sobre el origen de este mal 
crecimiento. 
En este cap´ıtulo se estudia la electrodeposicio´n de pel´ıculas delgadas de Bi (50 nm) so­
bre sustratos de n-GaAs en condiciones de oscuridad y temperatura ambiente, centra´ndo­
nos en la orientacio´n (111)B. Se presenta una serie de evidencias experimentales que 
demuestran la existencia de un bloqueo de la superﬁcie del n-GaAs cuando se encuentra 
inmersa en electrolitos acuosos a´cidos. Todas las evidencias apuntan a que este bloqueo 
se debe a la presencia de una capa de hidro´geno adsorbido (Hads) sobre la superﬁcie del 
electrodo como resultado de la interaccio´n entre el n-GaAs y el electrolito. Este bloqueo 
diﬁculta la nucleacio´n de las pel´ıculas delgadas de Bi, dando lugar a pel´ıculas porosas 
y policristalinas [44], por lo que podr´ıa ser la causa de la ausencia en la literatura de 
medidas de transporte en este tipo de pel´ıculas. 
3.1.	 Caracterizacio´n estructural y morfolo´gica de las 
pel´ıculas de Bi 
Para estudiar la inﬂuencia del potencial de crecimiento en la calidad estructural y 
morfolo´gica de las capas de Bi, se han sintetizado pel´ıculas de 50 nm de espesor nominal a 
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tres potenciales continuos diferentes (-0,2 V, -0,3 V y -0,5 V) en condiciones de oscuridad 
y a 300 K, empleando el electrolito de crecimiento descrito en el cap´ıtulo 2. Se han 
empleado sustratos de n-GaAs altamente dopados, con una concentracio´n de portadores 
n = (0.7- 1) · 1018 cm−3, porque se penso´ que una alta densidad de electrones facilitar´ıa 
el proceso de reduccio´n de los iones de Bi sobre el sustrato semiconductor al disminuir la 
resistividad de e´ste. 
Previamente al crecimiento, los sustratos fueron sometidos al pretratamiento 1 deta­
llado en el cap´ıtulo 2, para eliminar el o´xido nativo de su superﬁcie y dejar una superﬁcie 
rica en As y de baja rugosidad (Figura 3.1.a). Por otro lado, se comprobo´ que la superﬁcie 
del GaAs fuese estable en el electrolito de BiO+ mantenie´ndola sumergida en e´ste durante 
400 s en condiciones de oscuridad y a 300 K. En la Figura 3.1.b se puede observar que la 
superﬁcie apenas sufre modiﬁcaciones. 
Figura 3.1: Ima´genes de AFM de la superﬁcie de n-GaAs(111)B a) tras realizar 
el pretratamiento 1 y b) tras sumergirlo durante 400 s en la disolucio´n de BiO+ . 
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Las pel´ıculas de Bi fueron caracterizadas estructuralmente mediante GIXRD debido a 
su bajo espesor (50 nm). Las reﬂexiones de Bragg observadas en los patrones de difraccio´n 
indican que las capas crecen en la fase romboe´drica del Bi meta´lico (R-3m (166)). No se 
observan picos asociados a o´xidos de Bi, As y/o Ga o picos asociados a aleaciones de 
Bi con As y/o Ga. El gran nu´mero de reﬂexiones obtenidas indica que las pel´ıculas de 
Bi electrodepositadas a los tres potenciales son policristalinas sin una textura aparente 
(Figura 3.2). Este resultado contrasta con algunos estudios presentes en la literatura en los 
que se han obtenido pel´ıculas de Bi de alta calidad cristalina sobre sustratos de n-GaAs, 
tanto en la orientacio´n (111)B como en otras [16, 41,43,88]. 
Figura 3.2: Patrones de GIXRD de pel´ıculas de Bi de 50 nm crecidas sobre n­
GaAs(111)B (n = 1 · 1018 cm−3) a un potencial de crecimiento de a) -0,2 V, b) 
-0,3 V and c) -0,5 V. Las l´ıneas discontinuas indican la posicio´n de las reﬂexiones 
de Bragg del Bi (tabla ICDD 00-044-1246) coincidentes con picos observados en 
el patro´n de difraccio´n experimental. 
Al estudiar la morfolog´ıa de las pel´ıculas mediante AFM (Figura 3.3) se observa que 
todas ellas presentan un crecimiento de tipo tridimensional (mecanismo Volmer-Weber) 
como es frecuente en la electrodeposicio´n de pel´ıculas meta´licas sobre electrodos semi­
conductores [53]. Todas las pel´ıculas son muy rugosas (rms > 10 nm) y presentan islas 
pequen˜as con baja coalescencia (Tabla 3.1). A medida que aumenta el potencial de cre­
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cimiento, la altura pico-pico aumenta y la distribucio´n en alturas se ensancha, hecho 
esperable de un crecimiento tridimensional ya que, a medida que el potencial aumenta, la 
velocidad de la reaccio´n de reduccio´n tambie´n crece dejando menos tiempo a los ada´tomos 
para difundir por la superﬁcie del sustrato y encontrar posiciones energe´ticamente favora­
bles. Lo ma´s llamativo de estas ima´genes es la baja compactacio´n de todas las pel´ıculas, 
encontra´ndose incluso zonas con una profundidad igual o pro´xima al espesor de las capas. 
Estas zonas indican la existencia de regiones del sustrato que no se han cubierto bien y 
donde el crecimiento ha estado posiblemente bloqueado. 
Potencial de Rugosidad Taman˜o de Altura Valor pico-pico 
crecimiento (V) rms (nm) isla(nm) islas (nm) (nm) 
-0,2 11,6 145-180 20-80 100 
-0,3 11,3 100-225 40-120 127 
-0,5 15,2 120-150 60-170 268 
Tabla 3.1: Para´metros caracter´ısticos de la morfolog´ıa de las pel´ıculas de Bi crecidas a 
distintos potenciales y mostradas en la Figura 3.3. 
Figura 3.3: Ima´genes de AFM de pel´ıculas delgadas de Bi de 50 nm electrodepo­
sitadas sobre n-GaAs(111)B (n = 1 · 1018 cm−3) a a) -0,2 V, b) -0,3 V y c) -0,5 
V. d), e) y f) son perﬁles de profundidad realizados en las l´ıneas indicadas. 
Para intentar visualizar ma´s claramente estas zonas del sustrato sin cubrir, se han rea­
lizado ima´genes de la seccio´n transversal de la pel´ıcula electrodepositada a -0,2 V mediante
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microscop´ıa electro´nica de barrido (Figura 3.4). Para ello, la pel´ıcula ha sido fracturada en 
dos trozos siguiendo un plano (110) del sustrato. A pesar de poder diferenciar la pel´ıcu­
la de Bi del sustrato de GaAs mediante electrones retrodispersados (Figura 3.4.a), las 
ima´genes obtenidas a partir de electrones secundarios son de baja calidad (Figura 3.4.b). 
Por un lado, la imagen presenta importantes efectos de carga y, por otro lado, el fuerte 
enlace entre los a´tomos de Bi y los a´tomos del sustrato hacen dif´ıcil diferenciar la intercara 
Bi/GaAs. A pesar de ello, se aprecia que las islas tienen una morfolog´ıa aproximadamente 
esfe´rica (lo que se corresponde con lo observado mediante AFM) y con alturas pro´ximas 
a los 50 nm. En algunos casos, se observan espacios, aparentemente vac´ıos, entre las islas 
de Bi, lo que podr´ıa corresponderse con las zonas del sustrato sin cubrir observadas con 
AFM. 
Figura 3.4: (a)Imagen de electrones retrodispersados realizada con un microsco­
pio de efecto campo JEOL JSM 6335F. (b) Imagen de electrones secundarios 
realizada con un microscopio electro´nico de barrido FEI INSPECT F50. 
El hecho de que el sustrato no este´ completamente cubierto para ninguno de los tres 
potenciales empleados, as´ı como la policristalinidad de todas las pel´ıculas, plantea la 
posibilidad de que la nucleacio´n de e´stas haya estado diﬁcultada por algu´n motivo. A 
continuacio´n, se muestra una serie de experimentos que tienen como objetivo indagar 
sobre el origen de estas zonas del sustrato sin cubrir y comprobar si existe relacio´n entre 
ellas y la baja calidad cristalina y morfolo´gica de las capas de Bi obtenidas. 
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3.2.	 Caracterizacio´n electroqu´ımica del sistema 
BiO+/n-GaAs 
Para intentar dilucidar la causa de la porosidad de las capas de Bi obtenidas se han 
realizado CVs de varios ciclos sobre n-GaAs(111)B en la disolucio´n de BiO+, a una velo­
cidad de barrido de 10 mV/s, en condiciones de oscuridad y a 300 K (Figura 3.5). Todos 
los ciclos realizan el mismo barrido, comenzando en el OCP (≈ 100 mV) y dirigie´ndose 
primero hacia potenciales negativos hasta un potencial de retorno E1 =-0,6 V. En este 
punto se invierte el barrido para ir hacia potenciales positivos hasta un segundo potencial 
de retorno E2 = ´0,6 V. Por ultimo, se invierte de nuevo el barrido para ﬁnalizar el ciclo 
en el OCP inicial. 
Figura 3.5: CVs realizadas sobre n-GaAs(111B) en el electrolito de BiO+ y en 
el electrolito soporte (1 M HClO4) a una velocidad de barrido de 10 mV/s. El 
gra´ﬁco interior es una ampliacio´n de la CV realizada en el electrolito soporte 
para observar ma´s claramente el pico de reduccio´n de los protones. 
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En esta CV se observa un desplazamiento signiﬁcativo entre los picos de reduccio´n del 
primer ciclo y de los ciclos sucesivos. Dicho desplazamiento es tal que el onset potential 
en el primer ciclo es siempre ma´s negativo (≈ -185 mV) que en los ciclos sucesivos (≈ 
-110 mV). Sin embargo, los picos ano´dicos se encuentran siempre en el mismo rango 
de potenciales, indicando que el proceso de disolucio´n es el mismo en los tres ciclos. A 
pesar de ello, a medida que se realizan barridos, el a´rea de los picos cato´dicos y ano´dicos 
aumenta, indicando que la cantidad de Bi depositada aumenta con el nu´mero de ciclos. 
Un desplazamiento de este tipo, que afecta ´ odica del primer unicamente a la fase cat´
ciclo de la CV, indica un cambio en la estructura de la SEI o en el proceso de reduccio´n. 
Podemos descartar una alteracio´n del electrolito, ya que no aparecen nuevos picos en los 
ciclos sucesivos y, adema´s, e´stos tienen la misma geometr´ıa. 
3.3. Posibles causas del desplazamiento entre ciclos 
A continuacio´n, se exponen una serie de experimentos para investigar la causa del 
desplazamiento entre los ciclos de las CVs (Figura 3.5). 
3.3.1. Alteracio´n qu´ımica de la superﬁcie 
En un primer lugar, se barajo´ la posibilidad de una alteracio´n qu´ımica de la super­
ﬁcie del GaAs provocada por el electrolito, que diese lugar a la formacio´n de una capa 
aislante que tuviese un efecto bloqueante en la reduccio´n de los iones BiO+. Observando 
el diagrama de Pourbaix del GaAs (Figura 3.6) [79], puede observarse que, segu´n nuestro 
OCP (≈ 300 mV vs. NHE) y nuestro pH (≈ 0, 1), la superﬁcie del GaAs se encontrar´ıa en 
equilibrio electroqu´ımico con iones de Ga+3 y HAsO2. Los primeros difundir´ıan hacia el 
volumen del electrolito, aleja´ndose de la superﬁcie del electodo, mientras que la segunda 
especie podr´ıa permanecer adsorbida en la superﬁcie. 
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Figura 3.6: Diagrama de Pourbaix del GaAs en medios acuosos [79] 
De acuerdo con esto, el desplazamiento entre ciclos en la Figura 3.5 podr´ıa deberse a 
una obstruccio´n de la superﬁcie de GaAs por HAsO2, compuesto que deber´ıa reducirse 
primero a As (reaccio´n 3.1) [89] para que los iones de BiO+ pudieran reducirse sobre el 
GaAs. 
HAsO2(aq) + 3H
+ + 3e− → As (EHAsO2/As = 50 mV) (3.1) 
Sin embargo, si esto fuese as´ı ocurrir´ıan dos cosas. En primer lugar, la superﬁcie de 
GaAs deber´ıa volver a alterarse qu´ımicamente al entrar en contacto de nuevo con el elec­
trolito durante la parte ano´dica de la CV (una vez disuelto todo el Bi depositado en la fase 
cato´dica). De este modo, la superﬁcie de GaAs al comienzo del segundo ciclo se encontrar´ıa 
en la misma situacio´n que al comienzo de la CV y no habr´ıa desplazamiento alguno entre 
ciclos. Por otro lado, la reaccio´n 3.1 deber´ıa observarse a trave´s de un pico de reduccio´n, 
dado que implicar´ıa la transferencia de aproximadamente 22 · 1014 electrones · cm−2 (la 
densidad superﬁcial de ´ · cm−2), cantidad atomos de As en GaAs(111)B es de 7,22 1014 
detectable por el potenciostato empleado (resolucio´n 3·105 nA). Sin embargo, si se realiza 
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una CV en el electrolito soporte (E1 = -0,7 V; E2 = 0,4 V) (Figura 3.5) so´lo se ve la reduc­
cio´n de protones (≈ -300 mV) y la reduccio´n del agua (≈ -540 mV) [76, 80, 115]. En esta 
CV no hay desplazamiento signiﬁcativo entre ciclos, a excepcio´n de uno ligero entre 4 y 
10 mV (dependiendo del rango de potenciales barrido) que puede atribuirse a la variacio´n 
de pH producida por la reduccio´n de protones ocurrida durante los ciclos previos, tal y 
como predice la Ley de Nerst. La ausencia de otros picos de reduccio´n en esta CV indica 
que la superﬁcie del GaAs es estable en nuestro electrolito en el rango de potenciales 
estudiado. Por tanto, podemos concluir que el desplazamiento entre ciclos observado en 
la Figura 3.5 no es producto de un bloqueo del sustrato debido a una alteracio´n qu´ımica 
de su superﬁcie provocada por el electrolito. 
3.3.2. Disolucio´n incompleta del Bi previamente depositado 
En segundo lugar se considero´ que el desplazamiento entre ciclos podr´ıa deberse a la 
presencia de trazas de Bi en la superﬁcie del sustrato debida a una incompleta disolucio´n 
durante la fase ano´dica de los ciclos, lo que facilitar´ıa la nucleacio´n del Bi en ciclos sucesivos 
[116, 117]. De ser as´ı, el onset potential del primer ciclo (≈ -185 mV) se corresponder´ıa 
con la reduccio´n de los iones BiO+ sobre el n-GaAs mientras que el onset potential de 
los ciclos sucesivos (≈ -110 mV) se corresponder´ıa con la reduccio´n de iones BiO+ sobre 
trazas de Bi meta´lico. 
Para comprobar esta suposicio´n se realizo´ una CV de varios ciclos, cada uno con dis­
tintos potenciales de retorno, de los que se muestran dos en la Figura 3.7. El primer ciclo 
(no mostrado) se realizo´ de manera ide´ntica a los ciclos de la Figura 3.5 (E1 = -0,6 V, 
E2 = 0,6 V). A continuacio´n se realizo´ un segundo ciclo (l´ınea negra discontinua, Figura 
3.7) con un potencial cato´dico de retorno menor (E1 = -0,3 V), para disminuir el despla­
zamiento debido a la variacio´n de pH, y con un potencial ano´dico de retorno tambie´n 
menor (E2 = 0,15 V), para garantizar la presencia de una capa de Bi meta´lico sobre el 
sustrato al comienzo del tercer ciclo. Dicho tercer ciclo (l´ınea azul continua, Figura 3.7) 
se ha llevado a cabo con los mismos potenciales de retorno que el segundo ciclo. 
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Figura 3.7: CV realizada sobre n-GaAs(111)B en la disolucio´n de BiO+ a una 
velocidad de barrido de 10 mV/s donde se observa la diferencia entre el potencial 
de reduccio´n de los iones BiO+ sobre el GaAs (curva negra discontinua) y sobre 
Bi meta´lico (curva azul continua). 
Los ciclos segundo y tercero mostrados en la Figura 3.7, son claramente diferentes. 
(ciclo2) (ciclo3)
Por un lado los onset potentials son distintos (E ≈ -110 mV y E ≈ 28 mV), onset onset 
indicando distinta energ´ıas de formacio´n de enlaces y, por tanto, enlaces distintos. Adema´s, 
la forma de los picos es claramente diferente, lo que indica una cine´tica de reduccio´n 
distinta y corrobora la idea de reacciones distintas. Dado que se ha garantizado que en el 
tercer ciclo los iones BiO+ se reduzcan sobre Bi meta´lico (curva azul continua), se puede 
concluir que en el segundo ciclo los iones BiO+ se reducen sobre el sustrato de GaAs 
(curva negra continua). 
Teniendo en cuenta que el segundo ciclo de la CV mostrada en la Figura 3.7 es ide´ntido 
al segundo ciclo de la Figura 3.5, puede concluirse que el desplazamiento entre ciclos no 
se debe a la presencia de trazas de Bi sobre la superﬁcie del GaAs debido a una disolucio´n 
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incompleta del Bi electrodepositado durante la fase cato´dica. Para apoyar esta conclusio´n 
se han realizado ima´genes de AFM de la superﬁcie del n-GaAs despue´s de realizar un ciclo 
y no se aprecian islas de Bi ni en la imagen de topograf´ıa ni en la de fase (Figura 3.8.a y 
b). 
Figura 3.8: Ima´genes de microscop´ıa de fuerza ato´mica de a) topograf´ıa y b) fase 
de un sustrato de GaAs(111)B tras realizar la CV mostrada en la Figura 3.7 
3.3.3. Adsorcio´n de especies en la superﬁcie del n-GaAs 
Por u´ltimo, cabe pensar que el desplazamiento entre ciclos de la Figura 3.5 pueda 
deberse a un bloqueo en la superﬁcie del sustrato por parte de especies qu´ımicas ad­
sorbidas que diﬁculten la reduccio´n de los iones BiO+ sobre la superﬁcie. Para estudiar 
esta posibilidad se ha realizado una CV de tres ciclos consecutivos (Figura 3.9), cada 
uno con un potencial cato´dico de retorno distinto (E1 
ciclo1 = -0,15 mV, E1 
ciclo2 = -0,2 mV 
y Eciclo3 1 = -0,6 mV), ya que este tipo de CV suele revelar la presencia de especies adsor­
bidas [118]. Los potenciales ano´dicos de retorno tambie´n son distintos con el objetivo de 
garantizar una completa disolucio´n del Bi previamente electrodepositado pero polarizan­
do lo mı´nimo posible la estructura de la SEI (0,3 V para el ciclo 1, 0,45 V para el ciclo 2 y 
0,6 V para el ciclo 3). El estudio de cada ciclo, as´ı como la comparacio´n entre ellos, permite 
extraer informacio´n muy interesante sobre el origen del desplazamiento entre ciclos. 
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•	 Ciclo 1 (curva negra continua): El primer ciclo presenta una ligera reduccio´n 
con ausencia de histe´resis (Q− = -22,2 µC) (ampliacio´n de la Figura 3.9) que no lleva 
asociada equivalente ano´dico (Q+ = 0,3 µC). Esto indica que una especie presente 
en el electrolito se ha reducido durante la fase cato´dica pero no ha podido oxidarse 
durante la fase ano´dica. Esto ocurre cuando la especie reducida no ha formado enlace 
qu´ımico con la superﬁcie del sustrato y la ﬁsisorcio´n no es suﬁcientemente fuerte 
como para mantenerla adsorbida a e´sta. Por tanto, la especie reducida difunde al 
volumen del electrolito, no siendo posible su oxidacio´n durante la fase ano´dica. Este 
comportamiento es t´ıpico de las especies que, al reducirse, dan lugar a fases gaseosas 
(como los protones cuando se reducen a H2). 
•	 Ciclo 2 (curva azul discontinua): A pesar de haberse realizado un primer ciclo, 
el segundo ciclo de la Figura 3.9 presenta el mismo onset potential que el primer 
ciclo de la CV mostrada en la Figura 3.5 ( ≈ -185 mV). Esto indica que au´n hay 
especies adsorbidas en la superﬁcie del sustrato al comienzo del segundo ciclo de la 
Figura 3.9. Este ciclo ya presenta histe´resis en la fase cato´dica, as´ı como equivalente 
ano´dico, lo que indica que se ha producido tanto la reduccio´n de iones Bi como su 
posterior disolucio´n. 
•	 Ciclo 3 (curva verde punteada): El tercer ciclo, ide´ntico a los ciclos 2 y 3 de 
la CV realizada en la disolucio´n de BiO+ mostrada en la Figura 3.5, presenta el 
correspondiente desplazamiento del onset potential (≈ -110 mV). 
El ana´lisis de esta CV indica que el desplazamiento entre ciclos muy bien podr´ıa de­
berse a la presencia de especies adsorbidas en la superﬁcie del n-GaAs, que la bloquean 
e impiden el acercamiento y por tanto la reduccio´n de los iones BiO+ . Cuando se al­
canza un potencial suﬁcientemente negativo (pro´ximo al potencial de retorno del ciclo 2, 
E1 = -0,2 V), las especies comienzan a desorberse, el bloqueo desaparece y comienza la 
reduccio´n de los iones BiO+ . Esto explica el aumento de la eﬁciencia a medida que se 
realizan ciclos: 1,3 % para el ciclo 1, 50,9 % para el ciclo 2 y 65,2 % para el ciclo 3 (Figura 
3.9). 
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Figura 3.9: CV realizada sobre n-GaAs(111) en la disolucio´n de BiO+ en condi­
ciones de oscuridad, a 300 K y a una velocidad de barrido de 10 mV/s. Cada 
uno de los tres ciclos tiene distintos potenciales de retorno E1 y E2. El gra´ﬁco 
interior es una ampliacio´n para observar ma´s claramente la parte cato´dica del 
primer ciclo. 
Teniendo en cuenta las especies activas presentes en el electrolito (H+, BiO+, ClO4−) y 
las disoluciones empleadas en el pretratamiento (NH+4 , OH
−, H+, Cl−, ClO4−), cabe pensar 
que la especie adsorbida y responsable del bloqueo sea el ion Cl−, dada su gran tendencia 
a adsorberse en la superﬁcie de los electrodos. Para descartar que el desplazamiento entre 
ciclos se deba a la adsorcio´n de estos iones en la superﬁcie del n-GaAs, procedentes del 
HCl empleado en el pretratamiento de los sustratos o procedentes del propio electrodo de 
referencia (Ag/AgCl), se ha llevado a cabo una serie de CVs en las que se garantiza la 
ausencia total de iones Cl− (Figura 3.10.a). En primer lugar, se ha sustituido el HCl del 
pretratamiento por HClO4. En segundo lugar, se ha sustituido el electrodo de referencia 
por un hilo de platino que actuara´ como pseudoelectrodo de referencia. Debido a su varia­
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cio´n con el electrolito empleado, se ha realizado una calibracio´n experimental del potencial 
del hilo de Pt con respecto al electrolito de crecimiento (Eo ≈ -675 mV vs. Ag/AgCl). La 
CV de la Figura 3.10.a comienza en el OCP (≈ 115 mV) y consta de cuatro ciclos: los 
dos primeros con potenciales de retorno E1 = -0,625 V y E2 = 0,375 V, y los dos u´ltimos 
con potenciales de retorno E1 = -0,625 V y E2 = 0,025 V. De nuevo aparece un despla­
zamiento de aproximadamente 60 mV entre los ciclos 1 y 2 de la CV, por lo que podemos 
concluir que e´ste no esta´ relacionado con la presencia de iones Cl− adsorbidos sobre la 
superﬁcie de GaAs. Por otro lado, se corrobora la ausencia de trazas de Bi en los tres 
primeros ciclos dadas sus diferencias con respecto al cuarto ciclo. 
Figura 3.10: (a) CV realizada sobre un sustrato de n-GaAs (111)B en la disolucio´n 
BiO+ eliminando cualquier posible fuente de iones Cl− . (b) CV similar a la 
mostrada en la gra´ﬁca (a) donde el sustrato de n-GaAs esta´ inicialmente cubierto 
por una capa de Bi meta´lico. 
Finalmente, para determinar si el bloqueo por especies adsorbidas afecta u´nicamente a 
la superﬁcie del GaAs, se ha detenido el ciclo 4 de la Figura 3.10.a en su potencial ano´dico 
de retorno (E2 = 0,025 V) de modo que la superﬁcie del GaAs quede completamente 
cubierta por una capa de Bi. Tras renovar el electrolito de crecimiento y esperar unos 
minutos a que el sistema se estabilice, se ha realizado una CV ide´ntica a la de la Figura 
3.10.a y que se muestra en la Figura 3.10.b. El pico cato´dico del ciclo 1 presenta la forma 
caracter´ıstica de la reduccio´n de los iones BiO+ sobre Bi meta´lico (Figura 3.7). Durante la 
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fase ano´dica del ciclo 1, el Bi previamente electrodepositado se disuelve completamente. 
A continuacio´n, los ciclos 2 y 3 muestran la reduccio´n de los iones BiO+ sobre la superﬁcie 
de GaAs, sin desplazamiento entre ellos al igual que en la Figura 3.10.a. Finalmente, el 
cuarto ciclo vuelve a mostrar la reduccio´n de los iones BiO+ sobre Bi meta´lico, sin que 
haya desplazamiento con respecto al pico ana´logo del ciclo 1. Por tanto, es posible concluir 
que el desplazamiento observado entre el primer ciclo y los ciclos sucesivos de una CV se 
debe a un bloqueo de la superﬁcie del GaAs por especies adsorbidas que, o bien so´lo se 
adsorben sobre este material, o bien el enlace que forman con e´ste es mucho ma´s fuerte 
que el formado con el Bi meta´lico. 
Una vez descartados los iones Cl− como responsables del bloqueo, la especie que ma´s 
se ajusta al comportamiento observado es el proto´n que, una vez adsorbido, da lugar a 
hidro´geno ato´mico (Hads). Por un lado, la concentracio´n de protones es alta (pH = 0,1) en 
comparacio´n con la de las dema´s especies. Y por otro lado, el onset potential del primer 
ciclo de las CVs es muy pro´ximo al potencial de reduccio´n de los protones (EH+/H2 = 
-0,196 V). Esta hipo´tesis esta´ de acuerdo con las observaciones de otros estudios acerca 
de la composicio´n superﬁcial de electrodos de n-GaAs en disoluciones a´cidas. Erne´ et al. 
determinaron por espectroscop´ıa de infrarrojos (Infrared Spectroscopy - IR) la presencia 
de enlaces As-H, As-OH y Ga-OH (en funcio´n del potencial aplicado) en una disolucio´n 
de HCl [85]. Esta selectividad de los protones por los a´tomos superﬁciales de As explica la 
falta de uniformidad del proceso de reduccio´n de hidro´geno sobre la superﬁcie de n-GaAs 
observada por Uhlendorf et al. mediante espectroscop´ıa de impedancia electroqu´ımica 
(Electrochemical Impedance Spectroscopy - EIS) y achacada a una distribucio´n de energ´ıa 
en los lugares de adsorcio´n [80]. Adema´s, la rapidez observada en el proceso de reduccio´n de 
los protones parec´ıa indicar que e´stos ya se encontraran adsorbidos sobre la superﬁcie del 
GaAs antes de que comenzase su reduccio´n. Por otro lado, Reineke y Memming obtuvieron 
alturas de barrera inusualmente altas en diodos de Cu, Au y Pt electrodepositados sobre 
n-GaAs, que atribuyeron a la presencia de hidro´geno adsorbido al n-GaAs en el momento 
del crecimiento de las capas [52]. El hidro´geno adsorbido, al quedar atrapado entre la capa 
meta´lica y el sustrato, ocupar´ıa estados superﬁciales aumentando el dipolo superﬁcial de 
la capa meta´lica y, por tanto, la altura de barrera. 
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Para veriﬁcar nuestra hipo´tesis de una capa de Hads, se ha realizado una CV en condi­
ciones de iluminacio´n (la´mpara LED, 220 lm, Tc= 2700-3500 K) ya que Erne´ y colabora­
dores han observado que los huecos fotogenerados en la z.c.e. de un electrodo de n-GaAs 
se dirigen a la superﬁcie de e´ste (Figura 2.11.a) y rompen los enlaces de As-H en el caso 
de que los hubiera [84]. Aparentemente este proceso resulta ma´s favorable que su recom­
binacio´n con electrones en la zona de carga espacial. En la Figura 3.11 se muestra una CV 
de tres ciclos que comienza en el OCP (≈ -205 mV), barre hasta E1 = -0,8 V en primer 
lugar, a continuacio´n hasta E2 = 0,8 V y acaba en el OCP. Puede observarse que todos 
los ciclos son similares y que no hay desplazamiento entre ellos, lo que implica que no 
existe bloqueo en condiciones de iluminacio´n. Este resultado corrobora nuestra hipo´tesis 
de que el bloqueo de la superﬁcie del n-GaAs esta´ producido por una capa estable de 
a´tomos de hidro´geno adsorbidos sobre a´tomos de As superﬁciales. 
Figura 3.11: a) Diagrama de bandas de la SEI en condiciones de iluminacio´n. b) 
CV realizada en condiciones de iluminacio´n. 
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3.4. Bloqueo de la superﬁcie de n-GaAs por Hads 
A la vista de todos estos resultados, podemos concluir que la superﬁcie del n-GaAs 
esta´ pasivada por una capa de hidro´geno adsorbido que impide la reduccio´n de iones 
BiO+ cuando se trabaja con disoluciones acidas. La presencia de esta capa en la inter-´
cara semiconductor-electrolito puede explicarse a partir de la teor´ıa de bandas de este 
sistema. Como se explico´ en la seccio´n 2.1.1.2, cuando dos materiales entran en contacto, 
el sistema tiende al equilibrio igualando sus potenciales electroqu´ımicos [46, 49] para lo 
que es necesario cierta transferencia de carga de uno a otro (Figura 2.1 del cap´ıtulo 2). 
Esto da lugar a zonas de deplexio´n o a zonas de acumulacio´n en el semiconductor que 
forma la SEI. Los electrodos de n-GaAs suelen presenta una zona de deplexio´n con carga 
espacial positiva o zona de empobrecimiento [77, 80, 119], lo que indica que cierta canti­
dad de electrones han sido transferidos de e´ste al electrolito para alcanzar el equilibrio 
electroqu´ımico. Como los electrones no pueden estar libres en la disolucio´n, permanecen 
en la intercara ocupando estados superﬁciales o reaccionando con especies presentes en 
el electrolito, dando lugar a especies adsorbidas estables. Como se ha discutido en este 
cap´ıtulo, las evidencias experimentales apuntan a que la especie adsorbida es hidro´geno 
ato´mico dada la alta concentracio´n de protones en la disolucio´n, la proximidad del on­
set potential del primer ciclo de las CVs con el potencial de reduccio´n del hidro´geno y 
la desaparicio´n del bloqueo en condiciones de iluminacio´n. Los protones de la disolucio´n 
interactu´an con los electrones transferidos, formando enlaces con los a´tomos superﬁciales 
de As [85] y dando lugar a una capa estable debido a la naturaleza covalente del enla­
ce [76]. Debido al enlace As-H, los a´tomos de Hads no pueden difundir por la superﬁcie del 
electrodo, permaneciendo adsorbidos hasta que se aplique un potencial suﬁcientemente 
negativo como para favorecer su reduccio´n mediante la transferencia de un nuevo electro´n 
(ecuacio´n (2.8); ruta Volmer-Heyrovsky) [83]. Por otro lado, la capa de Hads da lugar a una 
superﬁcie sin estados superﬁciales, ya que todos ellos esta´n ocupados por a´tomos de Hads. 
Esto hace que la capa sea impermeable a otros iones [80,120], inhibiendo as´ı su reduccio´n. 
De hecho se ha observado que los procesos de reduccio´n en electrodos de GaAs se detienen 
cuando la superﬁcie queda completamente hidrogenada sin que se observe la formacio´n de 
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hidruros vola´tiles [121]. Esta es la razo´n de que especies con potenciales de reduccio´n ma´s 
positivos que el del hidro´geno (e.g. Bi, Au, Ag, Pt, Cu), vean su nucleacio´n diﬁcultada y 
den lugar a pel´ıculas de baja calidad cristalina y alta porosidad [40,44,56,86], a pesar de 
dar lugar a diodos Schottky con alturas de barrera signiﬁcativamente altas [51, 52]. Los 
experimentos realizados en iluminacio´n refuerzan nuestro modelo de una capa de Hads ya 
que la CV realizada en condiciones de iluminacio´n no presenta ningu´n desplazamiento 
entre los picos de reduccio´n de sus ciclos. Esto se debe a que los huecos fotogenerados que 
se dirigen a la superﬁcie oxidan los enlaces As-H presentes en la superﬁcie, ya que esto es 
cine´ticamente ma´s favorable que la recombinacio´n de los fotohuecos con electrones [85]. 
Por tanto, los fotohuecos eliminan el hidro´geno adsorbido de la superﬁcie, y con ello el 
bloqueo de la misma. 
Considerando estos resultados, podemos dar una explicacio´n al desplazamiento entre 
los picos de reduccio´n observado en la Figura 3.5. Cuando comienza una CV y el potencial 
aplicado se desplaza hacia potenciales negativos, en primer lugar se alcanza el potencial 
de reduccio´n de los iones BiO+ (EBiO+/Bi ≈ 28 mV). Sin embargo, la reaccio´n de reduc­
cio´n no puede producirse debido a que los iones BiO+ no pueden alcanzar la superﬁcie 
del n-GaAs debido a la obstruccio´n que supone la capa de Hads. Dado que el potencial 
continua hacie´ndose ma´s negativo, llega un momento en el que alcanza el potencial de 
(ciclo1)
reduccio´n del hidro´geno (E ≈-185 mV) y los a´tomos de Hads comienzan a reducirse onset 
a H2 dejando libres algunos sitios superﬁciales. En este punto, los iones BiO
+ comienzan 
a reducirse tambie´n y se establece una competicio´n entre ambas reacciones. Cuando el 
sentido del barrido se invierte y nos acercamos a la regio´n ano´dica, el Bi previamente 
electrodepositado es disuelto, dejando de nuevo la superﬁcie del n-GaAs en contacto con 
el electrolito. Debido a la carga positiva inducida por el potencial aplicado, grupos OH− 
se adsorben en la superﬁcie [84]. Cuando el sentido del barrido vuelve a invertirse diri­
gie´ndose hacia potenciales cato´dicos, los grupos OH− adsorbidos comienzan a abandonar 
la superﬁcie. Debido a que el potencial de reduccion de los iones BiO+ (E(BiO+/Bi) = 28 
mV) es ma´s positivo que el potencial de reduccio´n de los iones H+ (E(H+/H2) = -196 mV), 
los iones BiO+ pueden empezar a reducirse antes de que la superﬁcie quede pasivada por 
hidro´geno adsorbido. Por tanto, en este segundo ciclo y en los sucesivos, los iones BiO+ 
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pueden llegar a la superﬁcie del n-GaAs sin obsta´culos y por tanto su reduccio´n tiene 
(ciclo2)
lugar a potenciales menores (E ≈ -110 mV). osnet 
3.5. Conclusiones 
En este cap´ıtulo se ha estudiado la causa de la baja calidad cristalina y la alta porosidad 
de las pel´ıculas delgadas de Bi electrodepositadas sobre electrodos de n-GaAs. A partir de 
voltametr´ıas c´ıclicas se ha observado un desplazamiento entre el primer y el segundo ciclo 
que indican un cambio en la estructura de la SEI o un cambio en el proceso de reduccio´n. 
En primer lugar, se ha descartado la alteracio´n qu´ımica de la superﬁcie de n-GaAs pro­
vocada por el electrolito. Por otro lado, se ha comprobado que el desplazamiento entre los 
ciclos no fuese producto de una incompleta disolucio´n del Bi electrodepositado en el ciclo 
anterior. Finalmente, se ha achacado dicho desplazamiento al bloqueo de la superﬁcie del 
n-GaAs producido por especies adsorbidas. Distintas evidencias experimentales muestran 
que el bloqueo se debe a una capa de hidro´geno adsorbido (Hads). Esta capa, altamente 
estable, bloquea la superﬁcie del electrodo diﬁcultando la reduccio´n de iones con poten­
´ ciales de reduccio´n ma´s positivos que el de los protones. Este es el origen de la porosidad y 
baja calidad de pel´ıculas delgadas de metales como Bi, Au o Ag electrodepositadas sobre 
este tipo de sustratos. 
Adema´s, en algunos estudios se han encontrado valores de la altura de la barrera 
Schottky inusualmente altos al electrodepositar pel´ıculas de 1µm de espesor de materiales 
nobles (Au, Cu y Pt) sobre sustratos de n-GaAs [52]. La explicacio´n para estos valores tan 
elevados es que la capa meta´lica es depositada sobre una superﬁcie de GaAs hidrogenada 
y, debido al crecimiento tridimensional t´ıpico de las pel´ıculas meta´licas sobre electrodos 
semiconductores [53], el Hads quedada atrapado en la intercara. Esta capa de hidro´geno 
contribuye a pasivar los estados superﬁciales de la intercara, aumentando la componente 
dipolar de la funcio´n de trabajo del metal depositado y, por tanto, dando lugar a un 
aumento signiﬁcativo de la altura de la barrera [51,52]. Sin embargo, en el caso de pel´ıculas 
delgadas (como es nuestro caso), el espesor no es suﬁciente como para cubrir esta capa, 
de modo que al extraer la pel´ıcula del electrolito, se ven zonas del sustrato sin recubrir 
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debido a que estaban previamente ocupadas por Hads (Figura 3.3). Estas imperfecciones, 
junto con la alta policristalinidad de la pel´ıcula derivada de la mala nucleacio´n, afectar´ıan 
negativamente al estudio de las propiedades de transporte en pel´ıculas delgadas de Bi. No 
so´lo aumentar´ıa el scattering de los electrones en las fronteras de grano y otros defectos, 
sino que podr´ıa verse alterado el conﬁnamiento de los mismos diﬁcultando la posible 
observacio´n de efectos cua´nticos de taman˜o. 
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Cap´ıtulo 4 
Desbloqueo de la superﬁcie del 
n-GaAs 
En el cap´ıtulo 3 se expusieron una serie de evidencias experimentales que apuntan 
a un bloqueo de la superﬁcie de los electrodos de n-GaAs producida por una capa de 
hidro´geno adsorbido (Hads) como la causa que impide un buen crecimiento de Bi sobre 
n-GaAs. Esta capa formada por enlaces As-H, es altamente estable ya que la naturaleza 
covalente del enlace impide la difusio´n de los a´tomos de hidro´geno por la superﬁcie. Por 
ello, esta capa bloquea la superﬁcie del electrodo hasta que se aplique un sobrepotencial 
suﬁcientemente elevado como para provocar la desorcio´n de los Hads mediante la reduccio´n 
de un segundo proto´n (ec. 2.8), siguendo la ruta Volmer-Heyrovsky. Esto implica que 
especies con potenciales de reduccio´n ma´s positivos que el del hidro´geno (p.e. Bi, Au, Ag, 
Cu, Pt), vean diﬁcultada su reduccio´n sobre el semiconductor, lo que da lugar a capas 
porosas cuando el espesor de la capa crecida es reducido. Cuando el espesor de la pel´ıcula 
no es tan bajo, el crecimiento tridimensional de las islas oculta la porosidad, dejando 
encerrado el Hads en la intercara. Este hecho se reﬂeja en alturas de barrera Schottky 
inusualmente altas encontradas en diodos de Au, Cu y Pt obtenidos por electrodeposicio´n 
sobre n-GaAs [51, 52]. 
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En el caso del Bi, las capas de 50 nm de espesor nominal obtenidas en el cap´ıtulo 3 
eran policristalinas, rugosas y, sobre todo, poco compactas. Estas tres caracter´ısticas 
resultan negativas para el estudio de efectos cua´nticos asociados al taman˜o (QSE) en 
las propiedades ele´ctricas de capas delgadas de Bi por los siguientes motivos: 
•	 Policristalinidad: una alta densidad de fronteras de grano se traduce en un alto 
scattering de los electrones, diﬁcultando la observacio´n de determinados QSE en las 
propiedades de transporte. 
•	 Rugosidad: el espesor de la capa es un factor cr´ıtico en el conﬁnamiento de los elec­
trones, necesario para la observacio´n de QSE. Por ello, una alta rugosidad en capas 
tan ﬁnas podr´ıa romper dicho conﬁnamiento en ciertas regiones ya que el espesor 
local podr´ıa ser superior al espesor nominal. Adema´s, se diﬁculta la comprensio´n de 
los datos experimentales ya que no puede considerarse un u´nico espesor. 
•	 Bajo grado de compactacio´n: la existencia de agujeros en la capa de Bi, adema´s 
de aumentar el scattering de los electrones y de afectar a su conﬁnamiento, puede 
alterar la altura de la barrera Schottky formada en la intercara Bi/n-GaAs intro­
duciendo estados superﬁciales dentro del gap que constituyan puntos de fuga de 
electrones del Bi al n-GaAs por efecto tu´nel. Esta podr´ıa ser una de las causas de 
la ausencia de medidas ele´ctricas en capas delgadas de Bi obtenidas sobre n-GaAs 
por electrodeposicio´n. Adema´s, la presencia de estados superﬁciales en la intercara 
podr´ıa interferir con los estados superﬁciales del Bi, cuyo estudio es de gran intere´s 
dentro del campo de los aislantes topolo´gicos. 
Por todas estas razones, es necesario encontrar una estrategia que permita eliminar la 
capa de Hads y obtener as´ı un buen crecimiento de Bi, imprescindible para obtener una 
capa plana, de alta calidad cristalina y compacta, con el ﬁn de poder observar QSE en 
ella. 
En el caso del Bi, la presencia de la capa de Hads no puede evitarse aumentando el pH 
del electrolito. Por un lado, el o´xido de Bi (Bi2O3) y las sales de Bi son solubles u´nicamente 
en a´cidos fuertes. Por otro lado, las disoluciones de Bi se vuelven inestables cuando se 
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aumenta su pH dando lugar a la precipitacio´n de copos blancos de Bi2O3 · x(H2O) [90]. 
Por tanto, es necesario encontrar un procedimiento para eliminar la capa de Hads antes 
de depositar la pel´ıcula de Bi, con el ﬁn de que e´sta sea compacta y con una alta calidad 
cristalina. 
4.1.	 Rutinas para el desbloqueo de la superﬁcie del 
n-GaAs 
En este cap´ıtulo se presentan tres rutas para desbloquear la superﬁcie del n-GaAs 
mediante la desorcio´n de la capa de Hads con el objetivo de obtener pel´ıculas delgadas de 
Bi compactas [45]. La primera ruta consiste en aumentar la temperatura del electrolito 
para aumentar la energ´ıa de los a´tomos adsorbidos. La segunda ruta consiste en iluminar 
el sustrato para provocar la oxidacio´n de los enlaces As-H a trave´s de los huecos foto-
generados. La tercera ruta consiste en realizar una CV antes de crecer la pel´ıcula para 
desplazar los ´ mediante la electrodeposici´atomos de Hads on de una capa de Bi de mala 
calidad que posteriormente se disolvera´, dejando una superﬁcie libre de hidro´geno. Los 
resultados experimentales apuntan a la tercera ruta como el mejor protocolo a seguir, ya 
que e´sta no altera la superﬁcie del sustrato y da lugar a capas de mejor calidad cristalina. 
Por ´ a la existencia de dos fuentes de adsorci´ ogeno: la carga ultimo, se discutir´ on de hidr´
transferida para alcanzar el equilibrio electroqu´ımico, y la interaccio´n entre los protones 
del electolito y los estados superﬁciales asociados a los a´tomos de As del GaAs. 
4.1.1.	 Experimentos con temperatura 
Un me´todo muy comu´n para mejorar la calidad cristalina de una pel´ıcula es aumentar 
la energ´ıa te´rmica del sistema durante el crecimiento. Esto aumenta la difusio´n de los 
a´tomos adsorbidos en la superﬁcie del sustrato, favoreciendo una colocacio´n ma´s ordenada 
de los mismos. En el caso de la electrodeposicio´n de pel´ıculas de Bi, Bao y Kavanagh 
obtuvieron capas epitaxiales sobre sustratos de n-GaAs empleando un electrolito a 70 oC 
76 CAPI´TULO 4. DESBLOQUEO DE LA SUPERFICIE
 
[41]. Por tanto, la primera ruta que proponemos para mejorar la calidad de las pel´ıculas 
de Bi consiste en aumentar la temperatura del electrolito. 
Figura 4.1: Ima´genes de AFM y perﬁles de profundidad de pel´ıculas de Bi de 
50 nm de espesor crecidas sobre n-GaAs a -0,2 V y 323 K en condiciones de 
´ oscuridad. Area de barrido: a) (5 µm x 5 µm) b) (2 µm x 2 µm). c) y d) son perﬁles 
de profundidad obtenidos en las l´ıneas marcadas en a) y b), respectivamente. 
Para veriﬁcar la eﬁcacia de esta ruta, se ha electrodepositado una pel´ıcula de 50 nm 
de Bi a -0,2 V y a una temperatura de 323 K, sobre un sustrato de n-GaAs(111)B con 
una concentracio´n de electrones de n = 7 · 1017 cm−3. Se ha escogido este potencial para 
poder comparar su morfolog´ıa y calidad cristalina con las de una pel´ıcula crecida sobre 
la superﬁcie de n-GaAs bloqueada. Con este potencial, la evolucio´n de hidro´geno no es 
signiﬁcativa, de modo que las diferencias entre ambas capas pueden relacionarse casi por 
completo con la capa de Hads. Las ima´genes de AFM (Figura 4.1.a y b) muestran una 
superﬁcie ma´s compacta y plana que la obtenida a 300 K (Figura 4.7.b), con islas de mayor 
taman˜o (100 - 270 nm). Las islas presentan adema´s fronteras difusas producto de una 
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mayor coalescencia debido al aumento de temperatura. La rugosidad rms ha disminuido 
de 12 nm a 6 nm y los perﬁles de profundidad (Figura 4.1.c y d) indican que el sustrato 
esta´ bien cubierto aunque existen zonas con una profundidad de hasta 30 nm. La altura 
pico-pico registrada todav´ıa es alta (75 nm). 
La mejora morfolo´gica aparece acompan˜ada de una cierta mejora en la calidad crista­
lina ya que, a pesar de que la pel´ıcula sigue siendo policristalina (Figura 4.2.c), presenta 
menos reﬂexiones que la pel´ıcula crecida a 300 K (Figura 4.2.a). Los picos observados se 
corresponden nuevamente con la fase romboe´drica del Bi, pero adema´s se observan dos 
picos anchos en los ´ = y 2θ 85,6 oangulos 2θ 53 o = que indican la presencia de, al me­
nos, una fase amorfa. No se observan picos asociados a o´xidos de Bi, As y/o Ga o picos 
asociados a aleaciones de Bi con As y/o Ga. 
Figura 4.2: Patrones de GIXRD realizados en pel´ıculas de Bi de 50 nm crecidas 
sobre n-GaAs(111)B bajo diferentes condiciones: a) en oscuridad, a 300 K y 
a -0,2 V; b) en iluminacio´n, a 300 K y a -0,3 V; c) en oscuridad, a 323 K y 
a -0,2 V; d) despue´s de realizar una CV, en oscuridad, a 300 K y a -0,2 V. 
Las l´ıneas discontinuas indican la posicio´n de las reﬂexiones de Bragg del Bi 
(tabla ICDD 00-044-1246) coincidentes con picos observados en el patro´n de 
difraccio´n experimental. El pico marcado con * en el patro´n d) se corresponde 
con la reﬂexio´n As(009). 
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Para explicar la policristalinidad obtenida y elucidar el origen de la fase amorfa, se 
ha realizado una CV de dos barridos a 323 K y se ha comparado con una CV similar 
realizada a 300 K (Figura 4.3.a). Ambas CV comienzan en el OCP (120 mV y 90 mV, 
respectivamente) barriendo en primer lugar hacia potenciales cato´dicos hasta un potencial 
de retorno E1 = -0,8 V. En dicho punto, el barrido se invierte hasta llegar a E2 = 0,8 V, 
donde el potencial vuelve a invertirse para acabar en el valor inicial del OCP. 
Figura 4.3: CV realizadas sobre sustratos n-GaAs(111)B en la disolucio´n de Bi 
a dos temperaturas distintas y con una velocidad de barrido de 10 mV/s. El 
inset muestra una ampliacio´n de los picos de reduccio´n para observar mejor los 
“onset potentials”. La velocidad de barrido es de 10 mV/s. 
La CV realizada a 323 K presenta valores de densidad de corriente superiores a los ob­
tenidos a 300 K, como resultado del aumento de los coeﬁcientes de difusio´n de los iones, de 
la concentracio´n de portadores en la superﬁcie del n-GaAs y de las constantes de reaccio´n. 
Adema´s, esta CV presenta un desplazamiento entre el primer y segundo ciclo (≈ 30 mV) 
del mismo modo que la CV realizada a 300 K (≈ 75 mV). Este desplazamiento asociado 
al bloqueo por Hads [44] indica que un aumento de temperatura de 23 K no es suﬁciente 
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para producir la difusio´n de los a´tomos de Hads por la superﬁcie del sustrato, debido muy 
probablemente a la naturaleza covalente del enlace As-H. De hecho, la eﬁciencia del pri­
mer ciclo es pra´cticamente la misma a las dos temperaturas, corroborando la persistencia 
del bloqueo a 323 K. Esto explica la policristalinidad de la capa de Bi crecida a esta 
temperatura y la existencia de zonas con un espesor muy por debajo del espesor nominal 
(zonas con profundidad hasta 30 nm). A pesar de ello, el aumento de temperatura ha 
mejorado la compactacio´n de la pel´ıcula. Dado que el onset potential a 323 K (-100 mV) 
es menor que a 300 K (-220 mV), el incremento de energ´ıa te´rmica ha reducido la barrera 
energe´tica que separa los protones de su estado reducido, H2. Esta disminucio´n de la al­
tura de barrera implica una reduccio´n del sobrepotencial requerido para la reduccio´n de 
protones sobre la superﬁcie de GaAs. Adema´s, el incremento de temperatura acelera la 
velocidad de la reaccio´n. Dado que este paso es imprescindible para que haya de nuevo 
sitios superﬁciales libres y, por tanto, para que pueda comenzar la reduccio´n de iones de 
Bi, su aceleracio´n implica una nucleacio´n y coalescencia ma´s ra´pida de los nu´cleos de Bi. 
Figura 4.4: Etapa cato´dica de CVs realizadas sobre sustratos de a) n-GaAs(111)B 
en la disolucio´n de BiO+ y en el electrolito soporte (1M HClO4) a 300 K y 323 
K. b) Bi y Au en la disolucio´n de BiO+ a 300 K y 323 K. En todos los casos la 
velocidad de barrido es de 10 mV/s. 
Adema´s de las caracter´ısticas ya mencionadas, en la CV realizada a 323 K se observa 
una serie de ondulaciones (Figura 4.4.a). Inicialmente, se considero´ que eran producto de 
efectos convectivos. Sin embargo, dichas ondas no aparecen en una CV realizada en el 
electrolito soporte a la misma temperatura (Figura 4.4.a, curva naranja). En esta CV tan 
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so´lo se observan los picos asociados a la reduccio´n de protones (marcado como I) y del agua 
(marcado como II) [76,80,115], igual que a 300 K (Figura 4.4.a, curva verde). Por tanto, 
puede descartarse la conveccio´n o la reducci´ 4 ), o alg´on de los iones clorato (ClO
− un derivado 
suyo, como origen de las ondulaciones mencionadas. Posteriormente, se considero´ que 
pod´ıan estar relacionadas con alguna reaccio´n de descomposicio´n u oxidacio´n del GaAs. 
Sin embargo, se siguen observando cuando el sustrato esta´ completamente cubierto de Bi 
o cuando se emplean sustratos de Au (Figura 4.4.b). Esto implica que dichos picos no 
son consecuencia de un cambio en la qu´ımica de la superﬁcie de GaAs (por ejemplo, su 
oxidacio´n o descomposicio´n). 
Teniendo en cuenta todas estas observaciones y que las ondulaciones se producen siem­
pre en torno a los potenciales E1 ≈ - 0,13 V, E2 ≈ -0,29 V, E3 ≈ -0,43 V y E4 ≈ -0,55 V, 
se llego´ a la conclusio´n de que e´stos eran picos de reduccio´n de algu´n ion presente en el 
electrolito de BiO+. Dado que e´ste se compone u´nicamente del electrolito soporte, donde 
no aparecen estos picos, y de 1 mM de Bi2O3, los picos esta´n claramente relacionados con 
la reduccio´n de complejos io´nicos de Bi. Segu´n las especies qu´ımicas del electrolito, los 
´ ´ ´ oxidos de Bi o cloratos de Bi. Sin em­unicos complejos que podrıan formarse serıan hidr´

bargo, como el ion clorato no tiende a formar complejos con los iones Bi [90], concluimos
 
que se trata de complejos de hidro´xido de Bi. Por tanto, los nuevos picos de reduccio´n
 
observados a 323 K se deben a reacciones de reduccio´n de estos complejos a Bi meta´lico.
 
De hecho, los potenciales esta´ndar para algunas de estas reacciones se aproximan bastante
 
a los potenciales a los que aparecen los picos [122].
 
BiOH2+ + 3e − → Bi(s) + OH− (E0 = -0,124 V vs. Ag/AgCl) (4.1) 
Bi6(OH)
6+ 
12 + 18e 
− → 6Bi(s) + 12OH− (E0 = -0,430 V vs. Ag/AgCl) (4.2) 
Bi9(OH)
5+ 
22 + 27e 
− → 9Bi(s) + 22OH− (E0 = -0,532 V vs. Ag/AgCl) (4.3) 
Estos complejos, probablemente inestables a temperatura ambiente para el pH utiliza­
do [123], pueden haberse formado como resultado del aumento de la temperatura. Dada 
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la presencia de los picos anchos observados en los patrones de GIXRD (Figura 4.2.c), cabe 
pensar que alguno o varios de estos complejos se esta´n incorporando a la pel´ıcula de Bi 
en forma de fase amorfa. Esto explicar´ıa la policristalinidad de la pel´ıcula adema´s de la 
menor eﬁciencia del ciclo 2 de la CV realizada a 323 K (64 %) comparada con la realizada 
a 300 K (69 %), ya que podr´ıa resultar dif´ıcil la oxidacio´n de estos complejos durante la 
fase ano´dica de la voltametr´ıa. 
Por tanto, se puede concluir que, a pesar de que esta ruta da lugar a pel´ıculas ma´s 
compactas y planas que las obtenidas a temperatura ambiente, la formacio´n de diferentes 
complejos de hidro´xidos de Bi produce la aparicio´n de fases amorfas en la pel´ıcula de Bi que 
disminuye su calidad cristalina. Por ello, esta ruta no resulta apropiada para la obtencio´n 
de pel´ıculas delgadas de Bi de alta calidad cristalina. Dados los resultados obtenidos, no 
tiene intere´s realizar crecimientos a mayores temperaturas ya que los complejos de Bi 
seguira´n presentes. 
4.1.2. Experimentos con luz 
En el cap´ıtulo anterior se mostro´ que iluminar el sustrato de n-GaAs mientras esta´ su­
mergido en el electrolito da lugar al desbloqueo de su superﬁcie (Figura 3.11) [44]. Tal y co­
mo se explico´, los huecos fotogenerados se dirigen a la intercara semiconductor-electrolito, 
oxidando los enlaces As-H y eliminando con ello el Hads [85]. Por tanto, la segunda es­
trategia que se plantea es iluminar la superﬁcie del n-GaAs durante el crecimiento de la 
pel´ıcula de Bi. 
Para conﬁrmar la validez de esta rutina, se ha crecido una pel´ıcula de Bi de 50 nm de 
espesor a 300 K y a -0,3 V (ya que el OCP era de -0,29 V) sobre un sustrato n-GaAs(111)B 
con una concentracio´n de electrones n = 1 · 1018 cm−3 en condiciones de iluminacio´n 
(la´mpara LED, 220 lm, Tc= 2700-3500 K). La pel´ıcula obtenida presenta islas triangulares 
ordenadas (Figura 4.5.a) que concuerdan con la simetr´ıa trigonal de la fase romboe´drica 
del Bi. Los perﬁles de profundidad (Figura 4.5.c) indican una completa cobertura del 
sustrato y las islas obtenidas son de mayor taman˜o (150 nm - 350 nm) que las obtenidas 
en condiciones de oscuridad (Figura 3.3), adema´s de presentar mayor coalescencia. Esta 
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morfolog´ıa es muy similar a la obtenida por Bao y Kavanagh a partir de un crecimiento 
a (70 oC) [41] aunque en su caso los taman˜os de isla obtenidos son menores. A pesar del 
aumento en el grado de compactacio´n, la rugosidad de la pel´ıcula au´n es alta (rms ≈ 12 
nm) teniendo en cuenta que el espesor nominal de la pel´ıcula es de 50 nm. 
Figura 4.5: a) Imagen de AFM de una pel´ıcula de 50 nm de Bi crecida a -0,3 V 
en condiciones de iluminacio´n. b) Imagen de AFM de la superﬁcie del n-GaAs 
tras estar sumergida en el electrolito de BiO+ durante 170 s en condiciones de 
iluminacio´n. 
El desbloqueo de la superﬁcie de GaAs y el bajo ritmo de crecimiento (debido a que 
el sobrepotencial aplicado es tan solo de 10 mV) conllevan una mejora notable de la 
morfolog´ıa de la pel´ıcula pero no as´ı de su estructura cristalina (Figura 4.2.b). El ana´lisis 
de GIXRD muestra varias reﬂexiones asociadas a la fase romboe´drica del Bi sin que se 
aprecie una textura clara. Cabe destacar que las reﬂexiones Bi(012) y Bi(122) son ma´s 
intensas que las dema´s, lo que podr´ıa estar relacionado con la alta calidad morfolo´gica 
observada. No se detectan picos asociados a o´xidos de Bi, As y/o Ga o picos asociados a 
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aleaciones de Bi con As y/o Ga. 
Debido a las aparentes buenas condiciones de crecimiento, cabe pensar que la poli­
cristalinidad de la capa de Bi sea producto de una intercara de baja calidad (rugosa y/o 
alterada qu´ımicamente). Por ello, se ha estudiado con AFM la morfolog´ıa de la superﬁcie 
de un sustrato tras someterle a iluminacio´n durante 170 s mientras se encontraba sumergi­
do en el electrolito de Bi en condiciones de celda abierta (OCP). La Figura 4.5.b muestra 
claramente la degradacio´n de la superﬁcie del sustrato, pues presenta mayor rugosidad 
(rms = 1,2 nm; valor pico-pico = 19,6 nm) que las superﬁcies mostradas en la Figura 3.1. 
De acuerdo con otros trabajos, esta degradacio´n se debe a la fotocorrosio´n sufrida por el 
n-GaAs a trave´s de los huecos fotogenerados. Estos son dirigidos hacia la superﬁcie del 
electrodo debido al campo ele´ctrico presente en la intercara (Figura 2.11.a) y all´ı oxidan 
los enlaces superﬁciales, descomponiendo la red cristalina [70] [79] y produciendo su fo­
tocorrosio´n [124] [48]. A partir del diagrama de Pourbaix del GaAs elaborado por Li y 
Peter [79], Erne´ et al. [83] sugirieron las siguientes reacciones para dicho proceso: 
GaAs + 2H2O + 6h
+ → Ga3+ + HAsO2(aq) + 3H+ (4.4)(aq) 
GaAs + 3h+ → Ga3+ + As0 (4.5)(aq) (s) 
Aunque la reaccio´n 4.4 ha sido propuesta en otros trabajos [125], algunos autores 
han sugerido variantes de esta reaccio´n que afectan unicamente a los productos, pues ´
sustituyen el compuesto HAsO2(aq) por H3AsO3(aq) [124] o AsO
+3
3 [78]. Esto conlleva a 
su vez una modiﬁcacio´n del nu´mero de protones involucrados en la reaccio´n. Por otro 
lado, la ecuacio´n 4.5 ha sido propuesta a ra´ız de las observaciones realizadas mediante 
elipsometr´ıa, en las que se ha detectado que parte de la fotocorriente se emplea en la 
formacio´n de una capa porosa de As meta´lico [83]. Los productos Ga+3 , HAsO2(aq) y(aq)
H+ son solubles en disoluciones acidas, por lo que ´´ estos difundira´n hacia el volumen del 
electrolito. Sin embargo, el As0(s) es insoluble en medio perclo´rico por lo que permanecera´ en 
la superﬁcie del electrodo de GaAs formando una capa amorfa [126] [83]. 
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Figura 4.6: CV realizada sobre un sustrato n-GaAs(111)B en la disolucio´n de 
BiO+ a 10 mV/s y en condiciones de oscuridad, tras haber sido iluminado du­
rante 400 s (luz blanca, 220 lm, Tc = 2700-3500 K). La CV empieza en el 
OCP ≈ 45 mV y barre primero hasta E1 = -0,6 V; el barrido se invierte y se di­
rige hacia E2 = 0,6 V donde vuelve a invertirse para acabar en el valor del OCP 
inicial. El inset muestra una ampliacio´n para mostrar el pico cato´dico asociado 
a la reduccio´n de algu´n subproducto de la fotocorrosio´n del n-GaAs. 
Por otro lado, algunos trabajos tambie´n postulan la formacio´n de una capa pasivante 
sobre la superﬁcie de electrodos de n-GaAs en medios ´ on,acidos sometidos a iluminaci´
reﬂeja´ndose como un pico ano´dico en una CV [127], [125]. En la Figura 4.6 se observa un 
pico ano´dico de este tipo en el primer ciclo (marcado con II, Eonset ≈ 200 mV), situado 
tras la disolucio´n Bi, indicando que el reactante involucrado se encontraba en la superﬁcie 
del GaAs y quedo´ atrapado entre e´sta y la capa de Bi. En el primer ciclo se observa adema´s 
un pico cato´dico extra a Eonset ≈ 15 mV (marcado con I). Dado que estos dos picos no 
se observan en los dema´s ciclos, los reactantes involucrados son productos derivados de la 
fotocorrosio´n. Otros autores han observado mediante espectroscopia de pe´rdida de energ´ıa 
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de electrones de alta resolucio´n (High Resolution Electron Energy Loss Spectroscopy ­
HREELS) y espectroscopia de fotoelectrones de rayos X (X-ray Photoelectron Spectroscopy 
- XPS) que la irradiacio´n del GaAs(100) con luz blanca durante su exposicio´n a agua da 
lugar a la formacio´n de una capa de o´xido de Ga, ya que los o´xidos de As son solubles en 
agua [128]. Este hecho podr´ıa indicar que la fotocorrosio´n del GaAs tambie´n se produce 
a trave´s de la reaccio´n 4.6 [129]. 
GaAs + 5H2O + 6h
+ → Ga(OH)3 + HAsO2 + 6H+ (E0 = −0, 38 V vs. NHE) (4.6) 
Aunque a partir de nuestros experimentos no podemos discernir cua´les de las reacciones 
anteriores esta´n teniendo lugar, cualquiera de ellas da lugar a subproductos y/o capas 
pasivantes en la intercara Bi/GaAs. Dado que en los patrones de GIXRD no se observan 
otras reﬂexiones aparte de las del Bi, concluimos que la cantidad de subproductos formados 
debe ser baja aunque con claros efectos en la capa de Bi. 
Como conclusio´n, las pel´ıculas delgadas de Bi electrodepositadas sobre n-GaAs en 
condiciones de iluminacio´n presentan una alta calidad morfolo´gica. Los taman˜os de isla 
mayores pueden achacarse al menor ritmo de crecimiento en condiciones de iluminacio´n 
como resultado de dos efectos: la ruptura de enlaces Bi-Bi provocada por los huecos fo­
togenerados y el bajo sobrepotencial aplicado (10 mV). Debido a ello, los a´tomos de Bi 
tienen ma´s tiempo para difundir hasta posiciones energe´ticamente ma´s favorables, dando 
lugar a un mejor orden ato´mico. Sin embargo, la capa crece policristalina debido al dan˜o 
que sufre la superﬁcie del n-GaAs por los huecos fotogenerados. Adema´s de producir una 
intercara rugosa, la fotocorrosio´n del n-GaAs origina la formacio´n de capas intermedias 
que introducen cambios qu´ımicos en su superﬁcie aparte de la aparicio´n de estados super­
ﬁciales. Ambos efectos dar´ıan lugar a intercaras con alturas de barrera no uniformes. Por 
tanto, esta rutina debe descartarse debido a la disminucio´n de la eﬁciencia del crecimiento 
y, sobre todo, a la baja estabilidad del n-GaAs en condiciones de iluminacio´n, que da lugar 
a pel´ıculas de Bi rugosas y con intercaras (y alturas de barrera Schottky por consiguiente) 
Bi/GaAs no uniformes. 
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4.1.3. Rutina voltame´trica 
A la vista de los resultados anteriores se concluye que para conseguir el crecimiento 
de capas de Bi texturadas con una intercara homoge´nea y de suﬁciente calidad (necesaria 
para posteriores estudios ele´ctricos) es preciso una ruta que desorba el Hads sin dan˜ar 
la superﬁcie del sustrato. En el cap´ıtulo 2 se mostro´ que el bloqueo por Hads desapare­
ce tras realizar el primer ciclo de una CV, ya que los ciclos consecutivos no presentan 
desplazamiento entre ellos (Figura 3.5) [44]. Como ya se explico´, cuando se aplica un po­
tencial cato´dico ma´s negativo que el de reduccio´n de los protones, comienza la reduccio´n 
simulta´nea de e´stos y de los iones BiO+. A medida que los segundos se reducen, la frac­
cio´n de a´rea del sustrato cubierta por Bi meta´lico aumenta, disminuyendo el nu´mero de 
sitios libres que puedan ser ocupados por Hads y, por tanto, disminuyendo la cantidad de 
e´ste. La capa de Bi electrodepositada en la fase cato´dica del primer ciclo, policristalina 
y porosa, se disuelve durante la fase ano´dica del ciclo, dejando una superﬁcie de GaAs 
pra´cticamente libre de Hads debido a la adsorcio´n de grupos OH
−. Dado que pueden que­
dar algunas zonas del sustrato sin recubrir por Bi (porque el espesor depositado no sea 
suﬁcientemente grueso), se realizara´ un segundo ciclo que termine de desplazar estos restos 
aislados de Hads. Mediante AFM se ha comprobado que tras realizar una CV de este tipo, 
la superﬁcie del n-GaAs esta´ en buen estado y que el Bi se ha disuelto completamente 
(Figura 3.8). Por tanto, la tercera ruta que se propone para conseguir pel´ıculas delgadas 
de Bi compactas consiste en realizar una CV antes del crecimiento de la pel´ıcula de Bi. 
En la Figura 4.7.a se muestra una pel´ıcula de Bi de 50 nm crecida a -0,2 V, a 300 K y 
en condiciones de oscuridad, sobre un sustrato n-GaAs(111)B con una concentracio´n de 
electrones de n = 7 · 1017 cm−3. De forma previa al crecimiento, se ha realizado una CV 
de dos ciclos partiendo del OCP (≈ 100 mV) y con potenciales de retorno E1 = -0,6 V y E2 
= -0,6 V. La pel´ıcula obtenida presenta una morfolog´ıa totalmente distinta a la pel´ıcula 
crecida en las mismas condiciones pero sin realizar una CV previamente (Figura 4.7.b). 
En el primer caso se observan islas redondeadas con una distribucio´n de taman˜os ancha 
(d = 100 - 500 nm). Algunas de ellas presentan alturas elevadas comparadas con otras, 
dando lugar a una rugosidad rms de 12 nm y un valor pico-pico de 125 nm aunque, en 
general, la superﬁcie es bastante plana. Por otro lado, los perﬁles de profundidad muestran 
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que la superﬁcie del sustrato esta´ completamente cubierta en el caso de realizar una CV 
de forma previa al crecimiento (Figura 4.7.b), al contrario que en el caso de no realizarla 
(Figura 4.7.d). 
Figura 4.7: Ima´genes de AFM de la superﬁcie de una pel´ıcula de Bi de 50 nm de 
espesor crecida a -0,2 V (a) tras realizar una CV de dos ciclos detallada en el 
texto, y (c) sin realizar CV. (b) y (d) Perﬁles de profundidad obtenidos en las 
zonas marcadas por una l´ınea azul. 
Los patrones de GIXRD (Figura 4.2.d) muestran un pico asociado a la reﬂexio´n (015) 
del Bi romboe´drico y pequen˜as contribuciones de las reﬂexiones Bi(012) y del As(009) en 
fase romboe´drica tambie´n (R-3m (166)). La ausencia de picos de Bragg en medidas de 
XRD en conﬁguracio´n de incidencia rasante suelen indicar la existencia de una orientacio´n 
preferente paralela a la superﬁcie del sustrato, tal y como se explica en la referencia [108]. 
Por tanto, se han realizado medidas sime´tricas (conﬁguracio´n Bragg-Brentano) introdu­
ciendo un oﬀset entre la direccio´n de incidencia y la direccio´n difractada (ω = θ − θoffset) 
para evitar las reﬂexiones del sustrato. Con estas medidas se ha obtenido un patro´n de 
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difraccio´n en el que unicamente aparecen tres reﬂexiones pertenecientes a los planos de ´
la familia {012} (Figura 4.8). Por tanto, la pel´ıcula crece con la direccio´n Bi[012] perpen­
dicular al plano de GaAs(111), corroborando la presencia de una orientacio´n preferente 
paralela a la superﬁcie del sustrato. Este resultado conﬁrma la validez de esta ruta para 
mejorar la compactacio´n y calidad de la capa de Bi a trave´s de la eliminacio´n del Hads de 
la superﬁcie del GaAs de forma previa al crecimiento. 
Figura 4.8: Patro´n de XRD en conﬁguracio´n Bragg-Brentano obtenido de una 
pel´ıcula de Bi de 50 nm crecida en GaAs(111)B a -0,2 V, 300 K y condiciones de 
oscuridad, tras realizar una CV. Las l´ıneas discontinuas indican la posicio´n de 
las reﬂexiones de Bragg del Bi en fase romboe´drica (tabla ICDD 00-044-1246) 
coincidentes con los picos observados. 
Un punto importante que hay que tener en cuenta cuando se emplea esta ruta es el 
voltaje ano´dico ma´ximo aplicado (E2) durante la disolucio´n de la capa de Bi. Cuando 
se aplica un potencial ano´dico suﬁcientemente elevado, la acumulacio´n de portadores 
minoritarios en la intercara dara´ lugar a la ruptura de enlaces en la red, proceso que se 
conoce como anodizacio´n. Esto dar´ıa lugar a una intercara rugosa y alterada qu´ımicamente 
del mismo modo que si se aplicase luz, dado que se formar´ıan o´xidos de As y Ga [54]. Por 
tanto, es imprescindible disolver el Bi con un potencial inferior al potencial de anodizacio´n 
del sustrato. En el caso del n-GaAs, su anodizacio´n comienza aproximadamente a 1 V 
(var´ıa segu´n el dopado y la orientacio´n del sustrato) y da lugar a la formacio´n de Ga2O3, 
As2O3, As y probablemente Ga(OH)3 [72]. En nuestro caso, podemos garantizar que la 
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disolucio´n del Bi no conlleva la anodizacio´n del GaAs ya que el potencial E2 es inferior al 
potencial de anodizacio´n. Adema´s, las ima´genes de AFM de topograf´ıa y fase no muestran 
una alteracio´n aparente de la superﬁcie del GaAs (Figura 3.8) y, por otro lado, en los 
ciclos sucesivos de la CV no se observan picos asociados a reacciones de reduccio´n de los 
subproductos de la anodizacio´n [89]: 
Ga2O3 + 6H
+ + 6e − → 2Ga + 3H2O (E0 = -0,69 V vs. Ag/AgCl) (4.7) 
As2O3 + 6H
+ + 6e − → 2As + 3H2O (E0 = 0,03 V vs. Ag/AgCl) (4.8) 
Dado que esta ruta implica el crecimiento y posterior disolucio´n del Bi, la anodi­
zacio´n del GaAs limita esta rutina a sustratos con un nivel de dopado mı´nimo 
(ND > 4 · 1017 cm−3). Para sustratos menos dopados la barrera Schottky formada en 
la intercara Bi/GaAs es demasiado ancha como para que los portadores puedan atrave­
sarla por efecto tu´nel, impidiendo la disolucio´n del Bi. Por ello, habr´ıa que aumentar el 
potencial ano´dico de disolucio´n (E2) hasta valores pro´ximos o incluso superiores al po­
tencial de anodizacio´n del GaAs para aportar suﬁciente energ´ıa a los portadores para que 
salten la barrera de potencial. En el momento en el que zonas del sustrato quedaran ex­
puestas al electrolito, e´stas comenzar´ıan a anodizarse. Por ello, la superﬁcie del sustrato 
se alterar´ıa morfolo´gica y qu´ımicamente, dando lugar a una intercara Bi/GaAs de baja 
calidad. 
Por tanto, al contrario que las dos anteriores, esta rutina no dan˜a la superﬁcie del 
sustrato, ni altera la composicio´n del electrolito dado que se realiza a 300 K y en oscuridad. 
Por otro lado, las pel´ıculas obtenidas son totalmente compactas y adema´s texturadas en la 
direccio´n Bi[012]. Sin embargo, esta rutina so´lo puede llevarse a cabo en sustratos con alto 
dopado (ND > 4 · 1017 cm−3) por lo que sustratos menos dopados debera´n ser tratados 
con otras rutinas para desorber el Hads de su superﬁcie. 
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4.2. Comparacio´n de las tres rutinas 
Las tres rutinas presentadas en este cap´ıtulo dan lugar al crecimiento de pel´ıculas 
delgadas de Bi meta´lico con fase romboe´drica. El ox´ıgeno disuelto en el electrolito no 
parece formar o´xidos de Bi, As o Ga, ya que no se observan reﬂexiones de Bragg asociadas a 
dichas fases en los patrones de GIXRD (Figura 4.2). As´ı mismo, no se detectan reﬂexiones 
asociadas a aleaciones de Bi con As y/o Ga. La ruta empleada en el crecimiento de la capa 
de Bi inﬂuye tanto en su calidad cristalina como en su morfolog´ıa. La primera depende 
fuertemente del estado de la superﬁcie en el momento del crecimiento, mientras que la 
segunda depende del sobrepotencial aplicado. En la tabla 4.1 se recoge para cada ruta el 
onset potential para la reduccio´n de los iones BiO+, el sobrepotencial y la rugosidad rms 
de la capa de Bi obtenida, as´ı como la altura media registrada. 
Superﬁcie Rutina con Rutina Rutina 
con Hads temperatura con luz voltame´trica 
Onset potential 
(mV) 
-220 -100 -290 -130 
Sobrepotencial 
de crecimiento -20 100 10 70 
(mV) 
Rms (nm) 12 6 12 11 
Altura media 
(rms) 
60 36 42 37 
Tabla 4.1: Valores del onset potential para la reduccio´n de los iones BiO+, sobrepotencial 
aplicado en el crecimiento de la capa de Bi y rugosidad rms y altura media de la capa 
obtenida para las tres rutinas estudiadas. 
La ruta basada en iluminar el sustrato durante el crecimiento da lugar a las capas de Bi 
con mayor policristalinidad de la tres rutas estudiadas, como resultado del dan˜o ocasiona­
do por los huecos fotogenerados en la superﬁcie de n-GaAs cuando e´sta no esta´ totalmente 
cubierta por Bi. Sin embargo, el bajo sobrepotencial aplicado en este crecimiento (10 mV) 
origina islas de gran taman˜o y bien ordenadas. La ruta basada en elevar la temperatura 
del electrolito proporciona capas de Bi con mejor calidad cristalina que la anterior, ya 
que no se dan˜a la superﬁcie del sustrato. Sin embargo, la incorporacio´n de hidro´xidos 
de Bi da lugar a la aparicio´n de una fase amorfa en la pel´ıcula que le impide alcanzar 
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una mayor calidad cristalina. A pesar de ello, las pel´ıculas obtenidas son continuas, ya 
que la evolucio´n de hidro´geno se ve acelerada por el aumento de temperatura, acelerando 
as´ on de Bi y aumentando la coalescencia de las islas. Por ultimo, en ı mismo la reducci´ ´
la ruta voltame´trica se aplica un mayor sobrepotencial para el crecimiento de la pel´ıcula 
en comparacio´n con la ruta basada en la iluminacio´n del sustrato. Sin embargo, el mejor 
estado de la superﬁcie en el primer caso, permite obtener una mejor calidad cristalina. 
Por ello, la rutina voltame´trica es la mejor de las tres rutas para obtener pel´ıculas de 
Bi de alta calidad cristalina. Sin embargo, la morfolog´ıa de la pel´ıcula puede mejorarse 
modiﬁcando el potencial de crecimiento o el modo de crecimiento (potencial continuo o 
pulsos de potencial), lo que constituye un trabajo futuro. 
4.3. Readsorcio´n de hidro´geno 
Es importante destacar que todas las rutinas detalladas en la seccio´n anterior so´lo des­
bloquean la superﬁcie del n-GaAs momenta´neamente. Si tras cualquiera de estas rutinas 
el sistema permanece otra vez en condiciones de celda abierta (OCP), en oscuridad y a 
temperatura ambiente, vuelve a producirse la adsorcio´n de protones en la superﬁcie del 
GaAs. Este hecho ha sido conﬁrmado mediante la realizacio´n de dos CVs consecutivas 
en oscuridad y a 300 K (Figura 4.9), dejando el sistema en condiciones de celda abierta 
durante 60 s entre el ﬁnal de la primera CV (CV1) y el comienzo de la segunda CV (CV2). 
Ambas CVs se han medido de manera ide´ntica tal y como se indica a continuacio´n. Ambas 
comienzan en el OCP (100 mV para la CV1 y 107 mV para la CV2) y barren en primer 
lugar hacia potenciales cato´dicos hasta E1 (-0,12 V para el ciclo 1, -0,2 V para el ciclo 
2 y -0,6 V para el ciclo 3). A continuacio´n el sentido del barrido se invierte dirigie´ndose 
hacia potenciales ano´dicos hasta alcanzar E2 (0,3 V para el ciclo 1, 0,45 V para el ciclo 2 
y 0,6 V para el ciclo 3). Por u´ltimo, se invierte el barrido para volver hacia el OCP, salvo 
en el ciclo 3 que ﬁnaliza en E2. 
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Figura 4.9: a)CV1 realizada en la disolucio´n de BiO+ en oscuridad y con una 
velocidad de barrido de 10 mV/s. b) CV2 realizada de manera ana´loga a la 
CV1, 60 s despue´s de que e´sta ﬁnalizara. El gra´ﬁco interno en ambos casos es 
un aumento de las fases cato´dicas para observar con mayor claridad los onset 
potentials. 
Aunque la CV1 ha eliminado la capa de Hads de la superﬁcie del n-GaAs, la CV2 
presenta de nuevo desplazamiento entre sus ciclos, es decir, vuelve a haber bloqueo de la 
superﬁcie. Puede apreciarse que el onset potential del ciclo 3 es similar en ambos casos 
(≈ -110 mV) con la excepcio´n de un ligero desplazamiento provocado por la variacio´n 
de pH debido a la reduccio´n de protones tal y como se menciono´ en la seccio´n 3.2. Sin 
(CV 2,ciclo2)
embargo, el onset potential del ciclo 2 en la CV2 (E ≈ -135 mV) es ma´s positivo onset 
(CV 1,ciclo2)
que el onset potential del ciclo 2 de la CV1 (E ≈ -185 mV). onset 
Si el tiempo de espera entre el ﬁnal de la primera CV y el comienzo de la segunda se 
amplia varios minutos (incluso una hora), el valor del desplazamiento entre ciclos en la 
segunda CV aumenta hasta alcanzar un valor constante de ≈ 40 mV, que sigue siendo 
menor que el desplazamiento entre ciclos observado en la CV1 (≈ 75 mV). 
Este valor constante y menor sugiere que existen dos fuentes de adsorcio´n de hidro´geno. 
La primera se debe a la transferencia de carga entre sustrato y electrolito cuando ambos 
son puestos en contacto y el sistema evoluciona hacia el equilibrio electroqu´ımico [44], y la 
segunda se debe al cara´cter donor de los estados derivados de los a´tomos superﬁciales de 
As [130]. Cuando el electrodo de n-GaAs se sumerge en el electrolito se produce adsorcio´n 
de hidro´geno en su superﬁcie debido a ambos procesos. En cambio, cuando la capa de 
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Hads se desorbe una vez pero el sistema permanece en condiciones de celda abierta, en 
oscuridad y a temperatura ambiente, se produce una nueva adsorcio´n de hidro´geno, esta 
vez debida u´nicamente al segundo proceso. Cuando los protones son adsorbidos debido 
a los estados derivados de los a´tomos superﬁciales de As, el enlace es menos fuerte y, 
por tanto, es ma´s fa´cil desorberlos (se requiere menos energ´ıa). Este hecho se reﬂeja en 
el menor onset potential del ciclo 2 en la CV2 (-135 mV frente a -185 mV en la CV1). 
Adema´s, el hecho de que el onset potential del ciclo 2 se haga ma´s negativo con el tiempo 
de espera reﬂeja que la cantidad de Hads aumenta con el tiempo hasta que la superﬁcie 
del n-GaAs esta´ completamente cubierta. 
4.4. Conclusiones 
En este cap´ıtulo se han propuesto tres rutas distintas para eliminar la capa de 
hidro´geno adsorbido de la superﬁcie de los electrodos de n-GaAs, con el ﬁn de mejorar 
la compactacio´n y la calidad tanto cristalina como morfolo´gica de las pel´ıculas delgadas 
de Bi crecidas por electrodeposicio´n sobre n-GaAs. En la primera rutina, la temperatura 
del electrolito se elevo´ para favorecer la difusi´ ´on de los atomos de Bi por la superﬁcie 
del sustrato, y as´ı inducir una mejor colocacio´n de los mismos tratando de favorecer una 
mejora en la estructura cristalina. Sin embargo, el aumento de temperatura da lugar a la 
aparicio´n de complejos de hidro´xido de Bi en el electrolito que contribuyen a procesos de 
reduccio´n adicionales. Como resultado, se obtienen pel´ıculas de Bi continuas pero poli­
cristalinas, con la presencia de fases amorfas debido a la incorporacio´n de alguno de estos 
complejos a la pel´ıcula. La segunda ruta involucra la iluminacio´n del sustrato durante el 
crecimiento de la pel´ıcula, ya que los huecos fotogenerados rompen los enlaces As-H de la 
superﬁcie. Sin embargo, la iluminacio´n de sustratos de n-GaAs en medios a´cidos provoca 
su fotocorrosio´n dando lugar a una intercara rugosa y alterada qu´ımicamente que impide 
el crecimiento de una pel´ıcula con una buena calidad cristalina a pesar de la calidad mor­
folo´gica, y genera una barrera Schottky no uniforme y puede que con una alta densidad 
de estados superﬁciales. Finalmente, se ha propuesto una rutina que consiste en realizar 
una CV inmediatamente anterior al crecimiento de la pel´ıcula. Esta es la mejor rutina 
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para desorber el Hads dado que no dan˜a la superﬁcie del sustrato ni altera su composicio´n 
qu´ımica. Adema´s, con ella se obtienen pel´ıculas delgadas texturadas segu´n la direccio´n 
Bi[012] sobre sustratos con un dopado suﬁcientemente bajo como para realizar medidas de 
transporte. Por u´ltimo, se ha observado que la adsorcio´n de hidro´geno se produce a trave´s 
de dos procesos: la transferencia de carga entre el n-GaAs y el electrolito para alcanzar el 
equilibrio electroqu´ımico, y la interaccio´n de los estados asociados a a´tomos superﬁciales 
de As con los protones del electrolito. Esto hace que el desbloqueo producido por una 
CV sea momenta´neo y exija comenzar el crecimiento de la pel´ıcula de Bi inmediatamente 
despue´s de realizarla. 
Cap´ıtulo 5 
Efecto de la orientacio´n del sustrato 
en la electrodeposicio´n de Bi 
Las propiedades electro´nicas de un monocristal esta´n determinadas por su estructura 
cristalina y composicio´n qu´ımica, pues son las responsables de su estructura de bandas 
particular. Sin embargo, cuando se trabaja a escala nanome´trica es imprescindible tener 
en cuenta el efecto de la superﬁcie, ya que e´sta contiene un gran porcentaje de los a´tomos 
que forman la nanoestructura. La superﬁcie puede considerarse como un defecto extenso 
que provoca la ruptura de la simetr´ıa traslacional del cristal en las tres dimensiones, dando 
lugar a la aparicio´n de enlaces sin saturar y, por tanto, a estados electro´nicos intr´ınsecos 
que modiﬁcan la estructura de bandas en la superﬁcie. Dependiendo de la orientacio´n cris­
talogra´ﬁca de e´sta, su composicio´n qu´ımica sera´ distinta, as´ı como la densidad y geometr´ıa 
de los enlaces sin saturar, dando lugar a distintas variaciones de la estructura de bandas. 
Debido a esto, cada orientacio´n superﬁcial presenta diferentes propiedades electro´nicas y 
electroqu´ımicas, entre otras [130]. 
Como se ha mencionado ya en esta tesis, los electrodos semiconductores son ma´s com­
plejos que los electrodos meta´licos debido a sus caracter´ısticas propiedades electro´nicas. 
Dentro de los semiconductores, los compuestos (como por ejemplo, los del tipo III-V) for­
man sistemas electroqu´ımicos todav´ıa ma´s complejos que los semiconductores homoge´neos 
(Si o Ge) debido a que esta´n formados por dos tipos de a´tomos distintos [127]. Como con­
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secuencia de la diferencia de aﬁnidad electro´nica entre los dos tipos de a´tomos, el enlace 
en este tipo de semiconductores es ligeramente io´nico. Este cara´cter io´nico implica una 
mayor densidad electro´nica entorno a los atomos del grupo V (As en el caso del GaAs), ´
dota´ndolos de un cara´cter donor, mientras que los del grupo III (Ga) presentan un cara´cter 
aceptor [131]. Esta caracter´ıstica que tiene lugar en el material masivo, tambie´n ocurre 
en los a´tomos superﬁciales. Debido a esto, la orientacio´n de la superﬁcie del sustrato 
determinara´ la densidad de estados superﬁciales donores y aceptores, repercutiendo di­
rectamente en sus propiedades electroqu´ımicas ya que inﬂuira´, no so´lo en la estructura de 
la doble capa (se favorecera´n la atraccio´n y/o adsorcio´n de distintos tipos de iones [48]), 
sino tambie´n en la direccio´n y el modo de crecimiento (modo capa a capa, 3D o islas, islas 
sobre una capa plana inicial, o columnar) [132]. 
El objetivo de este cap´ıtulo es estudiar la inﬂuencia de la orientacio´n del sustrato en 
la electrodeposicio´n de capas de Bi de 40 nm. Para ello, se estudiara´n las propiedades 
electroqu´ımicas de dos orientaciones distintas de la superﬁcie de GaAs (110 y 111B) a 
trave´s de CVs; se observara´ su efecto en la nucleacio´n de las capas a trave´s de curvas 
potenciosta´ticas; y se determinara´ su inﬂuencia en la estructura y calidad cristalina de las 
pel´ıculas, as´ı como en su morfolog´ıa. Por u´ltimo, se caracterizara´ ele´ctricamente la interca­
ra Bi/GaAs en cada caso. Para poder relacionar los efectos observados con la orientacio´n 
de cada superﬁcie, es imprescindible emplear sustratos con la misma concentracio´n de 
portadores, ya que e´sta tambie´n afecta a las propiedades electroqu´ımicas de los electro­
dos (Cap´ıtulo 2, Figura 2.10.b). En este caso, se han empleado sustratos con una alta 
concentracio´n de electrones, n = (8,5 - 10) · 1017 cm−3 . 
5.1. Caracterizacio´n electroqu´ımica de los sustratos 
En vac´ıo, las superﬁcies experimentan reconstrucciones (reordenacio´n de los a´tomos 
superﬁciales) para minimizar el exceso de energ´ıa superﬁcial debida a los enlaces sin 
saturar. Por el contrario, en medio l´ıquido las superﬁcies no sufren reconstruccio´n, ya que 
los enlaces sin saturar son ocupados por iones a trave´s de procesos de adsorcio´n. Debido 
a esto, los atomos superﬁciales ´ en un l´ıquido ocupara´n posiciones similares a las que 
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ocupar´ıan en el volumen del material [130]. En el caso concreto de electrodos de n-GaAs 
en medios acuosos, los principales iones adsorbidos son grupos H+ u OH− a trave´s de 
enlaces As-H, As-OH y Ga-OH [84]. 
En la ﬁgura 5.1 se muestran las superﬁcies ideales de n-GaAs(110) y (111)B, empleadas 
en este cap´ıtulo, para dar cuenta de las diferencias en composicio´n qu´ımica y disposicio´n 
ato´mica de estas dos orientaciones cristalogra´ﬁcas. El radio de los a´tomos se ha calculado 
a partir de los valores del radio io´nico y del radio covalente, teniendo en cuenta que los 
enlaces del GaAs son 70 % covalentes y 30 % io´nicos. La superﬁcie con orientacio´n (110) 
presenta tanto a´tomos de Ga como de As en una red rectangular, con una densidad de 
´ · 1014 cm−2, en los que cada atomo presenta un enlace sin atomos superﬁciales de 8,85 ´

saturar (Figura 5.1.a). La superﬁcie (111)B, en cambio, presenta ´ ´
unicamente atomos de 
As, encontra´ndose ´estos en una simetr´ıa triangular, con una densidad de a´tomos superﬁcial 
de 7,22 · 1014 cm−2, teniendo de nuevo cada a´tomo un enlace sin saturar (Figura 5.1.b). 
GaAs (111)B
  top viewGaAs (110)
 top view
Figura 5.1: Representacio´n gra´ﬁca obtenida con el programa Diamond 3.1. de 
la disposicio´n ato´mica en las superﬁcies de sustratos de n-GaAs a)(110) y b) 
(111)B. 
5.1.1. Voltametr´ıas c´ıclicas 
Para estudiar las propiedades electroqu´ımicas de cada orientacio´n superﬁcial se han 
realizado CV de dos ciclos en cada una de ellas. El primer ciclo se vera´ afectado por la 
presencia de Hads mientras que el segundo so´lo reﬂejara´ el efecto de la orientacio´n del 
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sustrato [44,45]. En la Figura 5.2 se muestran las CVs realizadas sobre cada orientacio´n: 
ambas comienzan en el OCP (70 mV para ambos sustatos), barren hasta un potencial 
cato´dico E1 = -0,7 V, para posteriormente hacerlo hasta un potencial ano´dico E2 = -0,6 V 
y terminar en el OCP. En ambos casos, la velocidad de barrido es de 10 mV/s y el segundo 
ciclo se realiza de manera ide´ntica al primero. 
Figura 5.2: CVs realizadas sobre sustratos de n-GaAs(110) y (111)B en la diso­
lucio´n de BiO+ a 300 K y en condiciones de oscuridad, con una velocidad de 
barrido de 10 mV/s. 
La fase cato´dica (tramos I, II y III de la Figura 5.2) es similar para ambas orienta­
ciones, indicando que la cine´tica de los iones BiO+ es semejante en ambos casos. Ambas 
orientaciones presentan el desplazamiento entre el primer y el segundo ciclo de la CV, in­
dicativo del bloqueo de la superﬁcie por Hads [44]. El onset potential del primer ciclo tiene 
el mismo valor en ambas orientaciones (-198 mV), ya que es el potencial de reduccio´n de 
los protones (E0 = -196 mV). En cambio, el onset potential del segundo ciclo es el po­H+/H2 
´ tencial de reduccio´n de los iones BiO+ sobre la superﬁcie de n-GaAs. Este es ligeramente 
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inferior en la orientacio´n (110) (-139 mV) en comparacio´n con la (111)B (-155 mV), indi­
cando que la reduccio´n de iones BiO+ sobre e´sta u´ltima necesita una energ´ıa ligeramente 
superior. Esta caracter´ıstica podr´ıa estar relacionada con la menor densidad superﬁcial 
de enlaces sin saturar presente en esta ´ on.ultima orientaci´
Aparentemente, la adsorcio´n de hidro´geno es ana´loga en ambas orientaciones, ya que 
las CV presentan eﬁciencias similares. La eﬁciencia de un ciclo de una CV se deﬁne como 
el cociente entre la carga transferida durante la fase ano´dica (proporcional al area del ´
pico ano´dico) y la carga transferida durante la fase cat´ ´odica (proporcional al area bajo 
la curva durante dicha fase) en tanto por ciento. En ambos casos, la eﬁciencia del primer 
ciclo (≈ 70 %) es menor que la del segundo (≈ 74 %) debido al bloqueo producido por 
el Hads. 
La fase ano´dica (tramos IV y V en la Figura 5.2) muestra diferencias ma´s signiﬁcativas 
entre ambas orientaciones. Los picos ano´dicos tienen el mismo a´rea en ambas orientacio­
nes, por lo que la cantidad de Bi disuelto es la misma en ambos casos. Sin embargo, la 
orientacio´n (111)B presenta unos picos ma´s estrechos en relacio´n a los de la orientacio´n 
(110), indicando una velocidad de disolucio´n mayor en el primer caso. Esto podr´ıa de­
berse a una menor altura de la barrera Schottky y/o a una mayor densidad de estados 
superﬁciales que faciliten el movimiento de electrones del Bi al GaAs, necesario para la 
disolucio´n de la capa de Bi. 
Para obtener ma´s informacio´n acerca de la cine´tica de los iones BiO+ en cada su­
perﬁcie se han representado las CVs en escala semilogar´ıtmica, de manera similar a las 
representaciones Tafel (Figura 5.3). Dado que en la CV aparecen varios procesos redox, 
cada uno con su potencial de equilibrio, el eje de abscisas se ha mantenido como el poten­
cial aplicado en vez de emplear el sobrepotencial. Por tanto, las corrientes de intercambio 
de cada proceso se extraera´n de la interseccio´n de la curva Tafel con el eje vertical que 
cruza el mı´nimo asociado con el potencial de equilibrio de la reaccio´n redox pertinente. 
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Figura 5.3: Representacio´n Tafel de las CVs mostradas en la Figura 5.2. 
Como se explico´ en el cap´ıtulo 2, el OCP esta´ relacionado con la diferencia entre el 
potencial φsc, debido a la z.c.e. del semiconductor, y el potencial φdl, debido al dipolo 
superﬁcial y a la doble capa electroqu´ımica (Figura 2.3). Para ambas orientaciones, el 
OCP (mı´nimo entre los tramos I y V, Figura 5.3) en el primer ciclo (70 mV) es menor que 
en el segundo ciclo (100 mV). Esto se debe a la pasivacio´n de los estados superﬁciales del 
GaAs por el Hads que produce una disminucio´n del potencial asociado al dipolo superﬁcial 
(χsc). Por otro lado, en ambas orientaciones la corriente de intercambio obtenida en la 
zona I es menor en el primer ciclo, indicando una mayor resistencia de transferencia de 
carga como resultado de la capa de Hads. 
Las regiones II y III en la Figura 5.3 muestran que, para ambas orientaciones y ambos 
ciclos, se alcanza el mismo valor de corriente l´ımite, ya que e´sta esta´ asociada con la 
resistencia de transferencia de masa a trave´s del electrolito y, por tanto, es caracter´ıstica 
de e´ste [46]. 
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El mı´nimo observado en la transicio´n entre las regiones III y IV en la Figura 5.3 indica 
el valor del potencial de reduccio´n de los iones BiO+ sobre Bi y es similar para ambas 
orientaciones (EBiO+/Bi ≈ 15 mV). En la regio´n IV, asociada al proceso de disolucio´n 
del Bi, se observan dos pendiendes diferentes para una misma orientacio´n, lo que indica 
dos mecanismos distintos de transferencia de electrones del Bi al GaAs que podemos 
identiﬁcar como transporte tu´nel a trave´s de la barrera Schottky a bajos potenciales, y 
emisio´n termoio´nica por encima de la barrera a altos potenciales. El transporte tu´nel es 
similar en ambas orientaciones, indicando una anchura de barrera similar en ambos casos, 
lo que es esperable dado que ambos sustratos tienen un dopado muy pro´ximo. En cambio, a 
altos potenciales, cuando comienza la emisio´n termoio´nica, la orientacio´n (111)B presenta 
una pendiente mayor que la orientacio´n (110), indicando un coeﬁciente de transferencia 
mayor. Como ya hemos comentado, esto puede indicar o bien una altura de barrera menor 
para dicha orientacio´n como consecuencia de una funcio´n de trabajo tambie´n menor, o 
bien una mayor densidad de estados superﬁciales en la intercara Bi/GaAs. Por u´ltimo, 
en la regio´n V todas las CVs son semejantes, indicando que la interaccio´n de las dos 
superﬁcies con el electrolito es similar. 
5.1.2. Curvas potenciosta´ticas 
Para poder discriminar entre el efecto del Hads y el efecto de la orientacio´n del sustrato 
en el crecimiento de las capas de Bi, se han electrodepositado pel´ıculas de 40 nm sobre 
ambas orientaciones, siguiendo dos procedimientos diferentes: 
•	 Procedimiento 1 (Proc. 1): crecimiento a -0,2 V, a 300 K y en condiciones de oscu­
ridad. 
•	 Procedimiento 2 (Proc. 2): realizacio´n de una CV de dos barridos como la mostrada 
en la Figura 5.2 para garantizar la total desorcio´n de la capa de Hads e inmedia­
tamente despue´s, crecimiento de la pel´ıcula en las mismas condiciones que en el 
procedimiento 1 [45]. 
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En las pel´ıculas crecidas segu´n el procedimiento 1 inﬂuira´n tanto la capa de Hads como 
la orientacio´n del sustrato, mientras que en las capas crecidas por el procedimiento 2 tan 
so´lo inﬂuira´ el segundo efecto. 
La Figura 5.4.a muestra las curvas potenciosta´ticas obtenidas durante el proceso de 
nucleacio´n de cada pel´ıcula. Todas ellas tienen la forma caracter´ıstica de los crecimientos 
tridimensionales. El efecto de la capa de Hads es notable ya que las curvas obtenidas a partir 
del procedimiento 1 presentan tiempos de induccio´n y tm´ mayores, as´ı como valores de 
jm´ menores, que los obtenidos a partir del procedimiento 2. Este comportamiento reﬂeja 
ax 
ax 
una nucleacio´n diﬁcultada cuando se usa el procedimiento 1 y que podemos atribuir al 
bloqueo producido por la capa de Hads [44, 45]. 
La orientacio´n del sustrato parece tener un efecto menor que el del Hads en la forma 
de las curvas y, por consiguiente, en la nucleacio´n de las capas. Podemos observar que 
todas las curvas tienden al mismo valor de corriente, excepto la muestra depositada sobre 
GaAs(110) siguiendo el procedimiento 2. La mayor densidad de corriente en este u´ltimo 
caso se debe al menor onset potential que presenta la reduccio´n de los iones BiO+ en 
esta orientacio´n (Figura 5.2), probablemente debido a su mayor densidad de enlaces sin 
saturar (Figura 5.1.a). 
(a) (b)
Figura 5.4: (a) Transitorios de corriente obtenidos durante la nucleacio´n de 
pel´ıculas de Bi electrodepositadas sobre sustratos de n-GaAs(110) y (111)B si­
guiendo los procedimientos 1 y 2 descritos en el texto. (b) Curvas de nucleacio´n 
de la gra´ﬁca (a) normalizadas. 
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Para extraer informacio´n cine´tica del proceso de nucleacio´n en cada caso se han reali­
zado ajustes de los transitorios de corriente experimentales a las expresiones descritas en 
el cap´ıtulo 2 para distintos tipos de nucleaciones. En todos los casos, la corriente de carga 
de la SEI (zona I de la Figura 2.12) es considerable, por lo que las expresiones asociadas 
a la nucleacio´n (zona II y III de la Figura 2.12) debera´n desplazarse una cantidad propor­
cional al tiempo de carga de la SEI (t0). Esto obliga a realizar un cambio de variable en 
dichas ecuaciones (t por t-t0) de acuerdo con el trabajo de Rigano et al. [133]. Para ambas 
orientaciones y procedimientos, las curvas j-t se ajustan a la ecuacio´n que describe una 
nucleacio´n tridimensional controlada por difusio´n (ec. 2.16), t´ıpica de la electrodeposicio´n 
de pel´ıculas meta´licas sobre sustratos semiconductores [53]. La normalizacio´n de las cur­
vas segu´n las ecuaciones 2.18 y 2.19 muestran que la nucleacio´n en la orientacio´n (111)B 
es claramente progresiva. Sin embargo, las curvas normalizadas para la orientacio´n (110) 
tienen un comportamiento intermedio, que puede deberse a la presencia de a´tomos de Ga 
en esta superﬁcie. 
5.2.	 Caracterizacio´n estructural y morfolo´gica de las 
pel´ıculas 
Para estudiar la calidad cristalina de las capas se han llevado a cabo distintas medidas 
de XRD. En primer lugar, dado el bajo espesor de las capas, se han realizado medidas 
asime´tricas de GIXRD (Figura 5.5). Tal y como se explico´ en el cap´ıtulo 2, esta conﬁgura­
cio´n aumenta la sen˜al difractada procedente de la capa delgada y disminuye la procedente 
del sustrato, permitiendo la deteccio´n de sen˜ales tenues asociadas a planos cristalinos con 
bajo factor de forma o que no sean abundantes en la pel´ıcula delgada. En todas las pel´ıcu­
las, los patrones de GIXRD muestran so´lo algunas reﬂexiones de la fase romboe´drica del 
Bi, indicando la presencia de una textura paralela a la superﬁcie del sustrato [108]. En 
ambas orientaciones se observa una disminucio´n de nu´mero de picos cuando se emplea el 
procedimiento 2, indicando una mejor calidad cristalina en este caso. 
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Figura 5.5: Patrones de GIXRD realizados sobre pel´ıculas de Bi de 40 nm cre­
cidas en sustratos de GaAs(110) y (111)B siguiendo los dos procedimientos de 
crecimiento detallados en el texto. Las l´ıneas discontinuas indican la posicio´n de 
las reﬂexiones de Bragg del Bi en fase romboe´drica (tabla ICDD 00-044-1246) 
coincidentes con los picos observados. 
Para determinar la orientacio´n preferente de las muestras, se han realizado medidas 
sime´tricas (Bragg-Brentano) aplicando un oﬀset entre la direccio´n de incidencia y la 
direccio´n difractada para evitar las reﬂexiones del sustrato (Figura 5.6). En todos los casos, 
la pel´ıcula de Bi presenta una orientacio´n preferente, tal y como suger´ıan las medidas de 
GIXRD. En el caso de las pel´ıculas crecidas sobre la orientacio´n (111)B, la capa de Bi 
presenta una textura (012) paralela a la superﬁcie del sustrato, mientras que las pel´ıculas 
crecidas sobre la orientacio´n (110) presentan una textura (018). En este ultimo caso, la ´
pel´ıcula obtenida con el procedimiento 1 presenta tambie´n una pequen˜a contribucio´n de 
la reﬂexio´n (012) que indica un mayor desorden cristalino, en consonancia con las medidas 
de GIXRD. 
Una vez determinada la textura de las distintas capas, es necesario estudiar su uni­
formidad cristalina para determinar su calidad estructural tanto dentro como fuera del 
plano. Para caracterizar la uniformidad fuera del plano se han realizado curvas rocking en 
torno a las reﬂexiones de Bragg asociadas con la textura de la capa: Bi(018) para el caso 
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Figura 5.6: Patrones de XRD realizados sobre pel´ıculas de Bi de 40 nm crecidas 
en sustratos de GaAs(110) y (111)B siguiendo los dos procedimientos de cre­
cimiento detallados en el texto. Las l´ıneas discontinuas indican la posicio´n de 
las reﬂexiones de Bragg del Bi en fase romboe´drica (tabla ICDD 00-044-1246) 
coincidentes con los picos observados. Se han marcado con un asterisco (*) las 
reﬂexiones asociadas al GaAs. 
de GaAs(110) y Bi(024) para el caso de GaAs(111)B (Figura 5.7). Hay que destacar que 
se ha empleado la reﬂexio´n Bi(024) en vez de la Bi(012) debido a la proximidad de e´sta 
´ on GaAs(111), lo que deriva en una superposici´ nales.ultima con la reﬂexi´ on de ambas se˜
En cambio, las reﬂexiones Bi(024) y GaAs(222) esta´n suﬁcientemente separadas como 
para poder realizar la curva rocking en cada una de ellas de manera independiente. Las 
medidas realizadas en las capas de Bi crecidas segu´n el procedimiento 2 presentan una 
intensidad mayor que las crecidas por el procedimiento 1, indicando una mejor calidad 
cristalina en el primer caso. La inclinacio´n promedio de los granos de Bi(018) con respecto 
a la superﬁcie (110) disminuye de 0,6o a 0,5o al pasar del procedimiento 1 al 2, indicando 
una ligera mejora en la disposicio´n de los cristales de Bi con respecto al sustrato. En el 
caso de los cristales de Bi(024) se observa la misma tendencia, con una disminucio´n de 
0,46o a 0,28o. Es destacable que para la orientacio´n (111)B se obtienen mejores resultados 
que para la (110), para ambos procedimientos, siendo mejores au´n los resultados obtenidos 
para el procedimiento 2. 
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Figura 5.7: Curvas rocking realizadas en torno a las reﬂexiones Bi(018) para las 
capas crecidas sobre GaAs(110), y en torno a la reﬂexio´n Bi(012) para las capas 
crecidas sobre GaAs(111)B. 
La uniformidad cristalina de las muestras dentro del plano ha sido caracterizada me­
diante medidas azimutales realizadas sobre las reﬂexiones asime´tricas ma´s intensas (Fi­
guras 5.8). Es necesario realizar estas medidas tanto en la capa como en el sustrato para 
establecer las direcciones cristalogra´ﬁcas que son paralelas entre s´ı. En el caso de las 
pel´ıculas con textura Bi(018) crecidas sobre GaAs(110), se han seleccionado las reﬂexio­
nes Bi(012) y GaAs(200), respectivamente (Figura 5.8.a). Tanto la capa de Bi como el 
sustrato de GaAs muestran u´nicamente dos reﬂexiones, de acuerdo con la simetr´ıa biaxial 
de e´stas, lo que conﬁrma una u´nica colocacio´n de los granos de Bi con respecto a la super­
ﬁcie de GaAs(110). Dado que la FWHM de estos picos es de 0,3o, se puede concluir que la 
mosaicidad de los granos de Bi(018), al igual que la del sustrato monocristalino de GaAs, 
es despreciable. Por otro lado, teniendo en cuenta que las reﬂexiones de la capa de Bi 
esta´n rotadas 90o con respecto a las del GaAs y que ambos planos presentan una simetr´ıa 
rectangular, podemos deducir que las direcciones [481¯] y [100] del Bi(018) son paralelas 
a las direcciones [001] y [11¯0] del GaAs(110), respectivamente (Figura 5.9). Tomando los 
para´metros del material masivo, las direcciones verticales en la Figura 5.9 presentan una 
diferencia entre sus distancias interato´micas del 3 %, mientras que las direcciones hori­
zontales presentan una diferencia del 13 % (Tabla 5.1). Estos resultados concuerdan con 
los obtenidos por otros autores [43, 88]. Teniendo en cuenta la geometr´ıa y densidad de 
los enlaces si saturar del plano Bi(018) (simetr´ıa rectangular, tres enlaces sin saturar por 
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a´tomo) y del plano GaAs(110) (simetr´ ´ıa rectangular, un enlace sin saturar por atomo), 
parece claro que los a´tomos de Bi forman enlace tanto con los a´tomos de As como con los 
´ andose en el centro del tri´ atomos de As atomos de Ga, coloc´ angulo formado por los dos ´

situados en los ve´rtices de la celda superﬁcial rectangular y el a´tomo de Ga ma´s pro´ximo
 
a ellos.
 
Figura 5.8: Patrones de difraccio´n azimutales realizados (a) en torno a las reﬂexio­
nes Bi(012) y GaAs(200) para el caso de capas de Bi crecidas sobre GaAs(110), 
y (b) en torno a las reﬂexiones Bi(110) y GaAs(220) para el caso de capas de 
Bi crecidas sobre GaAs(111)B. 
Orientacio´n GaAs(110) Bi(018) 
Direcciones [0 0 1] [11¯0] [4 81¯] [1 0 0] 
Distancia entre a´tomos (A˚) 5,65 4,00 5,49 4,55 
Tabla 5.1: Distancia entre a´tomos en las distintas direcciones de los planos GaAs(110) 
y Bi(018) para materiales masivos obtenidos a partir del programa Diamond 3. 
En el caso de las capas con textura Bi(012) crecidas sobre GaAs(111)B, se han selec­
cionado las reﬂexiones Bi(110) y GaAs(220), respectivamente (Figura 5.8.b). En este caso 
se observan tres reﬂexiones para el GaAs, de acuerdo con la simetr´ıa de su reﬂexio´n (220), 
mientras que la capa de Bi presenta 12 reﬂexiones equiespaciadas 30o. Dado que la reﬂe­
xio´n Bi(110) tiene una simetr´ıa triple, la presencia de 12 picos indica cuatro orientaciones 
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GaAs (110)
[4
 8
 -1
]
[0
 0
 1
]
[1 0 0][1 -1 0]
Bi(018)
Figura 5.9: Red cristalina de la superﬁcie (a) GaAs(110) y (b) Bi(018). 
posibles de los cristales de Bi con respecto a la superﬁcie del sustrato con una rotacio´n 
relativa de 0o, 30o, 60o y 90o. Teniendo en cuenta estos valores, podemos determinar que 
la direccio´n Bi[2¯ 10] y GaAs[0¯21] es paralela a las direcciones GaAs[1¯ 11], mientras que la 
direccio´n Bi[4¯21] es paralela a las direcciones GaAs[1¯ ¯ 1¯21] y GaAs[¯12] (Figura 5.10). Como 
se puede observar, las direcciones del GaAs mencionadas forman a´ngulos de 30o entre s´ı. 
Estas capas de Bi presentan una mosaicidad considerable, ya que la FWHM de los picos 
Bi(110) es de 11,6o en el caso del procedimiento 1 y de 10o en el caso del procedimiento 2. 
Esta alta dispersio´n dentro del plano puede explicarse a partir del angulo de aproxima-´
damente 86o entre las direcciones Bi[2¯ 421]. Ya que estas orientaciones tienden a ¯21] y Bi[¯
colocarse paralelas a las direcciones GaAs[1¯ 1¯ angulo10] y GaAs[¯12], las cuales forman un ´
de 90o entre s´ı, los granos de Bi basculan ± 4o en torno a dichas direcciones, dando lugar 
a una dispersio´n en la colocacio´n de los granos dentro del plano de aproximadamente 8o . 
En este caso, tanto los a´tomos de Bi del plano (012) como los a´tomos de GaAs del plano 
(111), tienen un enlace sin saturar. 
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GaAs (111)B
4,0 A
o
6,9 A
o
[-1-1 2]
[0-1 1]
[1-2 1][1-10]
[2
-2
1]
[-4 -2 1]
3,5 A
o
3,5 A
o
6,6 A
o
Bi(012)
Figura 5.10: Red cristalina de la superﬁcie (a) GaAs(111)B y (b) Bi(012). 
Orientacio´n GaAs(111)B Bi(012) 
Direcciones [11¯0] y [01¯1] [12¯1] y [1¯1¯2] [221¯] [4¯2¯1] 
Distancia interato´mica (A˚) 4,00 6,90 3,52/3,08 6,57 
Tabla 5.2: Distancia entre a´tomos en las distintas direcciones de los planos GaAs(111)B 
y Bi(012) para materiales masivos obtenidos a partir del programa Diamond 3. 
Teniendo en cuenta el menor nu´mero de reﬂexiones observadas en los patrones de 
GIXRD y las menores FWHM obtenidas tanto para las curvas rocking como para las 
medidas azimutales, podemos concluir que el procedimiento 2 es el que aporta una calidad 
cristalina mayor en ambas superﬁcies de GaAs, como resultado de una mejor nucleacio´n 
debida a la ausencia de Hads sobre la superﬁcie del sustrato en el inicio del crecimiento. 
El efecto de la orientacio´n del sustrato en el crecimiento de las capas de Bi tambie´n es 
´ claro. Este determina la textura de las pel´ıculas de Bi, as´ı como su calidad dentro y fuera 
del plano. En el caso de la orientacio´n (110), las capas de Bi presentan una textura (018) 
con una alta calidad dentro del plano pero menor calidad fuera de e´ste. En cambio, la 
orientacio´n (111)B favorece una textura (012) en las capas de Bi, con una alta calidad 
fuera del plano pero una gran mosaicidad. 
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Figura 5.11: Ima´genes de AFM de las capas de Bi de 40 nm de espesor crecidas 
sobre sustratos de n-GaAs(110) siguiendo el procedimiento (a) 1 y (b) 2, y sobre 
sustratos de n-GaAs(111)B siguiendo el procedimiento (c) 1 y (d) 2. 
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A partir de ima´genes de AFM se observa que todas las pel´ıculas presentan una mor­
folog´ıa de acuerdo con una nucleacio´n y crecimiento tridimensional (Figura 5.11), co­
rroborando los resultados obtenidos a partir de las curvas potenciosta´ticas. En te´rminos 
generales, la morfolog´ıa de las capas depende de la orientacio´n del sustrato independien­
temente del procedimiento empleado para su crecimiento, debido al distinto desacoplo 
del para´metro de red entre la capa de Bi y el sustrato de GaAs en cada caso. Las capas 
crecidas sobre la orientacio´n (110) presentan islas redondeadas con una rugosidad consi­
derable, en consonancia con la mayor inclinacio´n promedio de sus cristales con respecto 
a la superﬁcie del GaAs. Las pel´ıculas crecidas sobre la orientacio´n (111)B, en cambio, 
presentan islas alargadas y una menor rugosidad dada la mayor calidad cristalina de estas 
capas dentro del plano. Los perﬁles de profundidad muestran que, en ambas orientaciones, 
el grado de compactacio´n de la pel´ıcula aumenta cuando se emplea el procedimiento 2, ya 
que el procedimiento 1 deja zonas del sustrato sin cubrir como consecuencia del Hads [44] 
(Figura 5.11.a y c). Adema´s de mejorar la compactacio´n, el procedimiento 2 disminuye la 
rugosidad rms de las capas en un 12-20 % aproximadamente (Tabla 5.3). Por tanto, se 
puede concuir que el procedimiento utilizado afecta a la compactacio´n y rugosidad de las 
capas, mientras que la orientacio´n afecta a su morfolog´ıa. 
Orientacio´n (110) (111)B 
Procedimiento Proc. 1 Proc. 2 Proc. 1 Proc. 2 
Rugosidad rms (nm) 7,3 5,8 4,1 3,6 
Tabla 5.3: Valores de rugosidad rms obtenidos para cada capa de Bi en funcio´n de la 
orientacio´n del sustrato y el procedimiento seguido en el crecimiento. 
5.3. Caracterizacio´n ele´ctrica de la intercara 
Por ´ on el´ultimo, se ha realizado la caracterizaci´ ectrica de la intercara Bi/GaAs para 
los cuatro casos estudiados a 290 K, mediante medidas I-V y C-V realizadas sobre diodos 
fabricados en las pel´ıculas segu´n se describe en el cap´ıtulo 2. 
En primer lugar, se han realizado medidas C-V sobre diodos de Au/Cr/GaAs para 
conﬁrmar la concentracio´n de electrones de los sustratos (ec. 2.30). En todos los casos, los 
valores obtenidos concuerdan con los indicados por el fabricante: n = 9,5 ·1017 cm−3 en 
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el caso de la orientacio´n (110) y n = 8,5 ·1017 cm−3 en el caso de la orientacio´n (111)B. 
Dado que el nivel de portadores es superior a la densidad de estados efectiva de la banda 
1017 −3de conduccio´n (NC = 4.7· cm para el GaAs), los sutratos esta´n degenerados en 
ambos casos. 
A continuacio´n, se han realizado medidas C-V sobre los diodos Bi/GaAs para extraer 
el potencial de bandas planas (φfb) a partir de las curvas C
−2 - V, tal y como se explico´ en 
el cap´ıtulo 2 (Figura 5.12.a). Sin embargo, dado que los sustratos empleados esta´n de­
generados, es necesario modiﬁcar la ecuacio´n 2.31 segu´n lo establecido por Goodman y 
Perkins [134], siempre y cuando la unio´n cumpla tres condiciones: (1) EC,s − EC >> kBT , 
(2) φB siga siendo suﬁcientemente grande a pesar de la disminucio´n sufrida por la pene­
tracio´n del nivel de Fermi en la BC, y (3) las impurezas donoras no sean profundas. A 
partir de este modelo, se obtiene que la relacio´n entre la pendiente de las curvas C−2-V 
y el nivel de portadores es la misma que en el caso de un semiconductor no degenerado 
(ecuacio´n 2.30). En cambio, el potencial de bandas planas vendra´ dado por: 
KkT 
φfb = −Vr,0 + (5.1) 
q 
donde K es igual a: 
2 F (η) 
K = ln[1 + 2exp( D + η)] + 
3
3 
2 (5.2)

[1 + 2exp( D + η)] · F 1 
2
(η)
 
Los te´rminos η y D son el nivel de Fermi reducido (
EC −EF ) y el nivel reducido de las 
kT 
impurezas donoras (ED −EC ), respectivamente. Las funciones Fi/2, denominadas integrales kT 
de Fermi, pueden aproximarse a las siguientes expresiones obtenidas por Aymeric-Humet 
et al. [135] [136]: 
Fj (η) = [e 
−η + ξj (η)]−1 (5.3) 
donde 
 
ξ1/2(η) = 3 π/2 · [(η + 2, 13) + (|η − 2, 13|2,4 + 9, 65/12)]−3/2 (5.4) 
   
�   �
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ξ3/2(η) = 15 π/2 · [(η + 2, 64) + (|η − 2, 64|2,25 + 14, 94/9)]−5/2 (5.5) 
Como puede deducirse de la ecuacio´n 5.2, es necesario determinar la posicio´n del nivel 
de Fermi, as´ı como la posicio´n de las impurezas del sustrato, con respecto al fondo de la 
banda de conduccio´n para poder deteminar el potencial de bandas planas. Para determinar 
la posicio´n del nivel de Fermi se recurre al nivel de portadores de cada sustrato y a la 
estad´ıstica de Fermi-Dirac: 
n = NC · F1/2(η)	 (5.6) 
A partir del valor obtenido para la integral de Fermi y la aproximacio´n de Nilsson [136], 
se determina la posicio´n del nivel de Fermi: 
√ 
3 πF1/2
2/3 
lnF1/2 4 
η = +	 (5.7)√ −21 − F 2	 2/3 1/2	 3 πF1/2
1 + 0.24 + 1.08 · 
4 
Por otro lado, para obtener la posicio´n del nivel de las impurezas donoras con respecto 
del fondo de la banda de conduccio´n del semiconductor, se recurre al ca´lculo ma´s sencillo 
basado en el modelo del ´ un este, la energıa de ionizaci´atomo hidrogenoide [60]. Seg´ ´ ´ on 
de las impurezas donoras, puede obtenerse sustituyendo la masa del electro´n (m0) y la 
permitividad del vac´ıo ( 0) por la masa efectiva de los electrones (m*) y la permitividad 
del semiconductor ( ): 
EC − ED = 0
2	 m∗ · EH (5.8) 
m0 
donde EH es la enerıa de ionizaci´ ´ ogeno (13,6 eV). Para el caso ´ on del atomo de hidr´
de impurezas donoras de Si, situadas en posiciones substitucionales del Ga en la red del 
GaAs, se obtiene una energ´ıa de ionizacio´n de 5,3 meV, valor muy similar al valor obtenido 
por otros autores (6 meV) [137]. Esto indica que dichas impurezas no son profundas, 
cumplie´ndose as´ı la condicio´n (3) del modelo de Goodman y Perkins. 
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(a) (b)
Figura 5.12: a) Curvas C−2-V y b) ln j - V, realizadas en los diodos Bi/GaAs 
en funcio´n de la orientacio´n del sustrato y del procedimiento empleado para el 
crecimiento de la capa de Bi. 
Ajustando linealmente las curvas de la Figura 5.12.a y haciendo uso de la ecuacio´n 5.1 
se ha obtenido el potencial de bandas planas de la unio´n Schottky para cada orientacio´n 
y procedimiento empleado (Tabla 5.4). Teniendo en cuenta estos valores y la posicio´n del 
nivel de Fermi con respecto al fondo de la BC, se ha determinado la altura de la barrera 
Schottky (φCV b ) para cada caso empleando la ecuacio´n 2.32. Los valores obtenidos para la 
altura de barrera son similares, aunque ligeramente superiores, a los obtenidos por otros 
autores [41, 88]. Como se desprende de la tabla 5.4, la orientacio´n del sustrato, as´ı como 
el procedimiento realizado durante el crecimiento, inﬂuyen en el valor de la altura de la 
barrera Schottky. Las capas crecidas empleando el procedimiento 1 presentan alturas de 
barrera en torno al 2-3 % superiores a las crecidas segu´n el procedimiento 2 para las dos 
superﬁcies. Dado que estas capas crecieron sobre una superﬁcie de GaAs bloqueada por 
Hads, este aumento de barrera puede deberse muy probablemente a la presencia de Hads 
atrapado en la intercara Bi/GaAs. Este comportamiento concuerda con lo observado por 
otros autores y es atribuido a una pasivacio´n de los enlaces superﬁciales de la intercara 
Bi/GaAs por parte de los ´ ogeno monoat´atomos de hidr´ omico [52, 87]. Esto contribuye 
a modiﬁcar el dipolo superﬁcial, contribuyendo a un aumento de la altura efectiva de 
la barrera Schottky. Por otro lado, las capas crecidas sobre GaAs(110) presentan valo­
res superiores en torno al 7 % a los obtenidos en las capas crecidas sobre GaAs(111)B, 
5.3. Caracterizacio´n ele´ctrica de la intercara 115
 
probablemente debido a la mejor colocacio´n de los cristales Bi(018) dentro del plano 
de GaAs(110) (Figura 5.8.a). En cambio, la mosaicidad de las capas de Bi crecidas sobre 
GaAs(111)B lleva asociada una mayor densidad de fronteras de grano y, por tanto, de esta­
dos superﬁciales que contribuyen a disminuir la altura efectiva de la barrera Schottky [60]. 
Esto concuerda con el comportamiento observado en las CV, donde la disolucio´n del Bi 
era ma´s ra´pida en la orientacio´n (111)B y se relaciono´ con una menor altura efectiva de 
la barrera Schotkky. 
Orientacio´n (110) (111)B 
Procedimiento Proc. 1 Proc. 2 Proc. 1 Proc. 2 
(EF -EC ) (meV) 40,7 40,7 36,0 36,0 
qφf b (eV) 0,904 0,875 0,832 0,816 
qφCV b (eV) 0,863 0,834 0,796 0,780 
Tabla 5.4: Valores del nivel de Fermi con respecto del borde de la banda de conduccio´n 
(EF -EC ), del potencial de bandas planas (φfb) y de la altura de barrera (φb) de diodos 
Bi/GaAs, en unidades de energ´ıas todos ellos, en funcio´n de la orientacio´n del sustrato 
y del procedimiento empleado en el crecimiento de las capas de Bi. 
Para ampliar la caracterizacio´n ele´ctrica de la intercara Bi/GaAs, y conﬁrmar los 
resultados obtenidos a partir de las medidas C-V, se han realizado medidas I-V en todos 
los casos (Figura 5.12.b). Como se explico´ en el cap´ıtulo 2, el transporte de electrones a 
trave´s de una barrera Schottky donde el semiconductor sea n-GaAs con una concentracio´n 
de portadores n > 1·1017 cm−3, se producira´ segu´n la teor´ıa de emisio´n termoio´nica y 
de campo (TFE) [112]. Dada la expresio´n que describe las caracter´ısticas I-V en dicho 
caso (ec. 2.33), se realizara´n ajustes no lineales empleando el algoritmo de Marquardt-
Levenberg. Para obtener coeﬁcientes de correlacio´n pro´ximos a la unidad, es necesario 
dejar la masa efectiva de los electrones como para´metro libre. Este hecho esta´ de acuerdo 
con otros trabajos donde aﬁrman que la masa efectiva de los portadores que atraviesan una 
barrera tu´nel puede verse afectada por el desorden cristalogra´ﬁco, dando lugar a valores 
menores que los de la masa efectiva en el volumen del semiconductor [138]. En nuestro 
caso, los valores de mt obtenidos a partir de los ajustes no lineales, son menores en el caso 
de la orientacio´n (111)B. Esto concuerda con los resultados obtenidos a partir del ana´lisis 
de XRD, ya que las capas de Bi crecidas sobre GaAs(111)B son las que presentan mayor 
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mosaicidad dentro del plano y, por tanto, mayor densidad de fronteras de grano. Por el 
contrario, las capas crecidas sobre la orientacio´n (110), a pesar de tener una mosaicidad 
despreciable, presentaban una menor calidad cristalina fuera del plano. En ambos casos, 
los defectos de la estructura cristalina de la capa podr´ıan ser la causa de los bajos valores 
obtenidos para la masa efectiva de los portadores al atravesar la barrera Schottky por 
efecto tu´nel. 
(110) (111)B 
Procedimiento Proc. 1 Proc. 2 Proc. 1 Proc. 2 
qφIV b (eV) 0,835 0,843 0,838 0,833 
mt/m0 0,0277 0,0252 0,0195 0,0193 
Tabla 5.5: Valores de la altura de barrera y de la masa efectiva de los electrones obtenida 
a partir de medidas I-V realizadas en diodos Bi/GaAs en funcio´n de la orientacio´n del 
sustrato y del procedimiento empleado en el crecimiento de las capas de Bi. 
Los valores obtenidos para la altura de barrera mediante curvas I-V son, en general, 
distintos de los obtenidos a partir de las medidas C-V. Este comportamiento ha sido 
observado a temperatura ambiente por un gran nu´mero de autores y achacado a dos 
efectos principalmente. Por un lado, el transporte de electrones a trave´s de la barrera 
produce efectos de carga imagen que afectan a las medidas I-V pero no a las C-V. Por 
otro lado, cuando la intercara no es completamente homoge´nea, aparece una distribucio´n 
de alturas de barrera que pueden desviar el comportamiento de la curvas I-V de los 
modelos teo´ricos que tienen en cuenta una unio´n uniforme y abrupta con un valor ﬁjo de 
la altura de barrera. Sin embargo, en el caso de las C-V, una intercara heteroge´nea tan 
so´lo implica que el valor de la altura de barrera obtenido a partir de ellas sea un valor 
promedio de las alturas de barrera asociadas a dicha zona. Por tanto, podemos deducir 
que los valores proporcionados por las medidas CV (φfb) se aproximan ma´s a los valores 
reales de la altura de barrera. 
5.4. Conclusiones 
En este cap´ıtulo se ha estudiado el efecto de la orientacio´n de la superﬁcie del sustrato 
en el crecimiento por electrodeposicio´n de capas delgadas de Bi a trave´s de la caracteriza­
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cio´n electroqu´ımica de las superﬁcies, la caracterizacio´n morfolo´gica y estructural de las 
capas de Bi, y la caracterizacio´n ele´ctrica de la intercara Bi/GaAs. Se han empleado dos 
orientaciones del GaAs, la (110) y la (111), que presentan distinta composicio´n qu´ımica, 
adema´s de distinta geometrıa para la disposici´ ´´ on de los atomos superﬁciales. Por otro 
lado, para discernir entre el efecto de la orientacio´n del sustrato y el efecto del bloqueo 
de la superﬁcie por Hads, se han seguido dos procedimientos distintos para el crecimiento 
de las capas. En el procedimiento 1 se vera´n los efectos combinados de la capa de Hads 
y la orientacio´n de la superﬁcie de GaAs, mientras que en el procedimiento 2 tan so´lo se 
vera´ el efecto de la orientacio´n de la superﬁcie. 
A partir de las CVs se han determinado las propiedades electroqu´ımicas de ambas 
superﬁcies. En ambos casos, la superﬁcie de n-GaAs esta´ bloqueada por una capa de Hads 
que diﬁculta la reduccio´n de los iones BiO+. Una vez desorbido, la cine´tica de reduccio´n de 
los iones BiO+ es similar en ambas orientaciones, aunque requiere una energ´ıa ligeramente 
mayor en el caso de la (111)B. Dada la degeneracio´n de los sustratos, la barrera Schottky 
formada en la intercara Bi/GaAs es suﬁcientemente delgada como para que los electrones 
la atraviesen por efecto tu´nel, permitiendo la disolucio´n del Bi en ambas orientaciones. 
A pesar de ello, el comportamiento rectiﬁcante de la barrera se maniﬁesta en ambas 
orientaciones como una as´ımetr´ıa de los picos ano´dicos. A bajos potenciales, el coeﬁciente 
de transferencia de carga es bajo debido a que los electrones so´lo pueden moverse del Bi 
al GaAs por efecto tu´nel a trave´s de la barrera. A altos potenciales, la resistencia a la 
transferencia de carga se hace menor, ya que los electrones comienzan a saltar por encima 
de la barrera. En el caso de la orientacio´n (111) el proceso de disolucio´n es ma´s favorable 
indicando una altura menor de la barrera Schottky y/o una mayor densidad de defectos 
en la intercara Bi/GaAs. 
A partir de las curvas potenciosta´ticas se observa el efecto negativo de la capa de Hads 
como un aumento de los tiempos de induccio´n y coalescencia de los nu´cleos, as´ı como una 
disminucio´n del ritmo de carga transferida. A pesar de que en todos los casos la nucleacio´n 
es 3D y limitada por la difusio´n de los a´tomos BiO+, la orientacio´n del sustrato inﬂuye en 
el mecanismo de nucleacio´n, siendo progresiva en el caso de la superﬁcie (111)B y mixta 
en el caso de la superﬁcie (110). Este hecho puede relacionarse con la diferente qu´ımica 
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de cada orientacio´n, puesto que la (111)B cuenta u´nicamente con a´tomos de As, mientras 
que la (110) cuenta tanto con a´tomos de As como de Ga en la misma proporcio´n. 
La ima´genes de AFM indican una dependencia de la morfolog´ıa de la capa de Bi con la 
orientacio´n del sustrato, a pesar de que todas ellas muestran una morfolog´ıa de acuerdo 
con un crecimiento 3D. Debido al diferente desacoplo de los para´metros de red de los 
planos de Bi y los planos de GaAs en cada caso, la orientacio´n (110) da lugar a islas 
redondeadas mientras que la (111)B a islas alargadas con una menor rugosidad. Por otro 
lado, las capas crecidas por el procedimiento 1, adema´s de ser hasta un 20 % ma´s rugosas, 
presentan zonas del sustrato sin recubrir como consecuencia del Hads presente durante la 
nucleacio´n de la capa. 
La caracterizacio´n estructural de las capas mediante XRD evidencia au´n ma´s el efecto 
en el crecimiento de las capas, tanto de la orientacio´n de la superﬁcie del sustrato, como 
de la presencia de Hads. La orientacio´n del sustrato determina la textura de las capas 
de Bi: Bi(018) para el caso de GaAs(110) y Bi(012) para el caso de GaAs(111)B. En 
ambos casos la calidad cristalina fuera del plano es razonablemente alta, puesto que la 
inclinacio´n promedio de los cristales de Bi con respecto al plano de GaAs es de 0,6o como 
ma´ximo. Sin embargo, la mosaicidad de las capas es muy diferente en cada caso. En el 
caso de las capas crecidas sobre la orientacio´n (110), los planos Bi(018) presentan una 
´ on con respecto a los planos GaAs(110) y una mosaicidad despreciable. unica colocaci´
A partir de la representacio´n de ambos planos cristalogra´ﬁcos, se ha concluido que las 
orientaciones [48¯ 10] del 1] y [100] del plano Bi(018) son paralelas a las direcciones [001] y [1¯
planos GaAs(110). El desacoplo del para´metro de red es despreciable en la primera pareja 
de direcciones. Sin embargo, en el caso de la segunda, el desacoplo entre los para´metro 
de red es del 13 %. En el caso de las capas crecidas sobre GaAs(111)B, los cristales de 
Bi(012) presentan cuatro colocaciones posibles sobre el plano del sustrato, rotadas entre 
ellas 30o. Esto conlleva un mayor nu´mero de fronteras de grano en comparacio´n con las 
otras capas, y por tanto, en una mayor densidad de estados superﬁciales en la intercara 
Bi/GaAs que puede dar lugar a una altura efectiva menor de la barrera Schottky. En 
ambas orientaciones, el efecto del Hads implica una menor calidad cristalina en te´rminos 
de una mayor dispersio´n de los cristales tanto dentro como fuera del plano. 
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La caracterizacio´n ele´ctrica de la intercara Bi/GaAs muestra una dependencia de la 
altura de la barrera Schottky tanto con la orientacio´n del sustrato como con el procedi­
miento empleado en el crecimiento de la pel´ıcula de Bi. Las capas crecidas mediante el 
procedimiento 1 presentan alturas ligeramente superiores que podr´ıan deberse a la pre­
sencia de Hads atrapado en la intercara. Las capas crecidas sobre GaAs(110) presentan 
alturas de barrera mayores que las de las capas crecidas sobre la orientacio´n (111)B, inde­
pendientemente del procedimiento empleado. Esto podr´ıa deberse a una mayor densidad 
de estados superﬁciales en la intercara Bi/GaAs en el caso de la orientacio´n (111)B. 
Los cristales de Bi se colocan con respecto al plano de GaAs en una ´ onunica posici´
dentro del plano, donde las direcciones GaAs[001] y GaAs[1 −¯10] son paralelas a las direc­
ciones Bi[48 −¯1] y Bi[100], respectivamente. En cuanto a la orientacio´n GaAs(111)B, e´sta 
induce una textura Bi(012) en las capas, con una alta calidad cristalina fuera del plano 
puesto que la inclinacio´n promedio de los cristales es menor a 0,3 o . Sin embargo, es­
tas capas presentan una alta mosaicidad por dos razones. En primer lugar, las direcciones 
Bi[2¯ 421] pueden colocarse paralelamente a las direcciones GaAs[1¯ ¯ 11],21] y Bi[¯ 10] y GaAs[0¯
y GaAs[12¯1] y GaAs[1¯1¯2], respectivamente. Esto implica cuatro colocaciones posibles de 
los granos de Bi dentro del plano del GaAs, rotadas entre s´ı 30 o ya que es el a´ngulo entre 
las mencionadas direcciones de GaAs. En segundo lugar, la dispersio´n en la rotacio´n de 
los granos de Bi se debe al a´ngulo de 86 o formado por las direcciones Bi[22¯1] y Bi[4¯2¯1]. 
Ya que estas orientaciones tienden a colocarse paralelas a las direcciones GaAs[11¯0] y 
GaAs[1¯1¯2], las cuales forman un a´ngulo de 90 o entre s´ı, los granos de Bi basculan ±4 o 
en torno a dichas direcciones, dando lugar a una dispersio´n en la colocacio´n de los granos 
dentro del plano de aproximadamente 8 o. Esta alta mosaicidad implica un mayor nu´mero 
de fronteras de grano y, por tanto, en una mayor densidad de estados superﬁciales en 
la intercara Bi/GaAs que pueden dar lugar a una altura efectiva menor de la barrera 
Schottky. 
La morfolog´ıa de las capas concuerda con una nucleacio´n y crecimiento 3D en todos los 
casos. Sin embargo, la orientacio´n de la superﬁcie del sustrato repercute en la rugosidad de 
las capas a trave´s de la textura inducida en ellas. Las capas crecidas sobre la orientacio´n 
(110) son ma´s rugosas que las crecidas sobre la orientacio´n (111)B debido a la mayor 
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inclinacio´n promedio de los granos de Bi. Por otro lado, la presencia de Hads al comienzo 
del crecimiento de la capa de Bi, aumenta la rugosidad de e´stas hasta un 20 % en ambas 
orientaciones. 
Cap´ıtulo 6 
Conclusiones 
La presente tesis doctoral constituye un estudio acerca de la electrodeposicio´n y carac­
terizacio´n de pel´ıculas delgadas de Bi crecidas sobre sustratos de n-GaAs. Este estudio se 
encuentra dividido en tres bloques, cada uno asociado con un cap´ıtulo de este manuscrito. 
A continuacio´n, se destacan las principales novedades aportadas por este trabajo. 
1. Bloqueo del n-GaAs por hidro´geno adsorbido 
En este primer bloque (cap´ıtulo 3) se estudia el bloqueo de la superﬁcie de electrodos 
de n-GaAs, responsable de la baja calidad estructural y la alta porosidad de las 
pel´ıculas delgadas de Bi. 
- Las pel´ıculas delgadas (50 nm) de Bi crecidas por electrodeposicio´n sobre sus­
tratos de n-GaAs, a bajos sobrepotenciales, y en condiciones de oscuridad y 
temperatura ambiente, presentan una baja calidad morfolo´gica y estructual, 
adema´s de una considerable porosidad. 
- La baja calidad de las pel´ıculas se debe a una alteracio´n de la superﬁcie del 
electrodo reﬂejada en las voltametr´ıas c´ıclicas como un desplazamiento entre el 
primer y el segundo ciclo. A partir de una serie de CVs realizadas en distintas 
disoluciones, con distintos potenciales de retorno y distintas condiciones de 
iluminacio´n, se ha concluido que la alteracio´n de la superﬁcie de los electrodos 
de n-GaAs se debe a la presencia de una capa de hidro´geno adsorbido (Hads). 
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- Esta capa se forma debido a los electrones transferidos del electrodo de n-
GaAs al electrolito para alcanzar el equilibrio electroqu´ımico cuando ambos se 
ponen en contato. Como los electrones no pueden estar libres en la disolucio´n, 
permanecen en la intercara ocupando estados superﬁciales o reaccionando con 
especies presentes en el electrolito, dando lugar a especies adsorbidas estables. 
- Los protones se adsorben a la superﬁcie de GaAs a trave´s de enlaces As-H, for­
mando una capa estable e impermeable a otros iones. Por tanto, la superﬁcie 
queda bloqueada hasta que se aplica un potencial suﬁcientemente negativo co­
mo para producir la reduccio´n de los protones. Esta es la razo´n de que especies 
con potenciales de reduccio´n ma´s positivos que el potencial de reduccio´n del 
hidro´geno (e.g. Bi, Au, Ag, Pt, Cu) vean su nucleacio´n diﬁcultada y den lugar 
a pel´ıculas de baja calidad cristalina y porosas, en el caso de capas delgadas, 
o con alturas de barrera Schottky signiﬁcativamente altas, en el caso de capas 
gruesas. 
2. Desbloqueo de la superﬁcie de n-GaAs 
En el segundo bloque (cap´ıtulo 4) se proponen tres rutas para eliminar dicho blo­
queo, indicando los inconvenientes de cada una de ellas y seleccionando la ruta 
´ on de Bi. optima para la electrodeposici´
- Se han propuesto tres procedimientos para mejorar la compactacio´n y la cali­
dad, tanto cristalina como morfolo´gica, de pel´ıculas delgadas de Bi de 50 nm 
de espesor electrodepositadas sobre sustratos de n-GaAs. 
- El primer procedimiento consiste en elevar la temperatura del electrolito pa­
ra inducir una mejor colocacio´n de los atomos de Bi que conlleve una mejora ´
en la estructura cristalina. Sin embargo, este aumento de temperatura favore­
ce la aparicio´n de complejos Bix y(OH)
+n en el electrolito que dan lugar a un 
mayor nu´mero de procesos de reduccio´n. Como resultado, las pel´ıculas de Bi 
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obtenidas son continuas y compactas, pero policristalinas. Dicha policristalini­
dad es consecuencia del todav´ıa presente bloqueo de la superﬁcie de n-GaAs 
y de la existencia de fases amorfas en la pel´ıcula, debidas probablemente a la 
incorporacio´n de alguno de los complejos de hidro´xido de Bi a la capa. 
- La segunda ruta involucra la iluminacio´n del sustrato durante el crecimiento de 
Bi, ya que los huecos fotogenerados rompen los enlaces As-H de la superﬁcie y, 
por tanto, la desbloquean. Sin embargo, el n-GaAs en medios a´cidos sufre co­
rrosio´n cuando se ilumina, de modo que su superﬁcie se degrada tanto qu´ımica 
como morfolo´gicamente. Esto da lugar a una intercara heteroge´nea y con una 
ma´s que probable alta densidad de estados superﬁciales, lo que conllevar´ıa una 
menor altura efectiva de la barrera Schottky y una considerable dispersio´n de 
los electrones en la intercara. Todos estos efectos diﬁcultar´ıan la interpretacio´n 
de las medidas de transporte realizadas en la capa Bi, ya que podr´ıa haber 
fugas de corriente de la capa al sustrato. 
- Finalmente, se ha propuesto una tercera rutina que consiste en realizar una 
CV inmediatamente antes del crecimiento de la pel´ıcula de Bi. Este es el mejor 
procedimiento de los tres, ya que la desorcio´n de Hads se produce sin dan˜ar la 
superﬁcie del sustrato y sin alterar la composicio´n qu´ımica del electrolito. Con 
esta ruta se obtienen pel´ıculas delgadas de mayor calidad cristalina, ya que son 
compactas y esta´n altamente texturadas en la direccio´n Bi[012]. Adema´s, esta 
ruta puede llevarse a cabo en sustratos con un dopado suﬁcientemente bajo 
como para realizar medidas de transporte en dichas capas de Bi. 
- Se han propuesto dos fuentes de adsorcio´n de hidro´geno sobre la superﬁcie 
de n-GaAs: la transferencia de carga entre el n-GaAs y el electrolito para 
alcanzar el equilibrio electroqu´ımico, y la interaccio´n de los estados asociados 
a a´tomos superﬁciales de As con los protones del electrolito. Este u´ltimo proceso 
es responsable de la readsorcio´n de hidro´geno en condiciones de celda abierta 
y oscuridad. 
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3. Efecto de la orientacio´n del sustrato en la electrodeposicio´n de Bi 
En el tercer bloque (cap´ıtulo 5) se muestra la inﬂuencia de la orientacio´n de la super­
ﬁcie del sustrato en el crecimiento del Bi, as´ı como en sus propiedades estructurales 
y en las caracter´ısticas ele´ctricas de la intercara Bi/GaAs. 
- A partir de sustratos de n-GaAs con orientaciones (110) y (111)B se ha obser­
vado la inﬂuencia de la composicio´n qu´ımica de la superﬁcie en el mecanismo 
de nucleacio´n de la capa de Bi y en las propiedades ele´ctricas de la intercara 
Bi/GaAs, mientras que la disposicio´n de los atomos superﬁciales es determi-´
nante en la textura y calidad cristalina de la capa, adema´s de en su morfolog´ıa. 
- Las CVs realizadas en ambas orientaciones muestran que la cine´tica de reduc­
cio´n de los iones BiO+ es similar en ambas casos, aunque requiere una energ´ıa 
ligeramente mayor en la orientacio´n (111)B. El proceso de disolucio´n en ambas 
orientaciones se produce por efecto tu´nel a bajos potenciales y por emisio´n 
termoio´nica a altos potenciales. En el caso de la orientacio´n (111)B, el proceso 
de disolucio´n del Bi es ma´s favorable que en el caso de la (110), indicando 
una menor altura de la barrera Schottky y/o una mayor densidad de estados 
superﬁciales en la intercara Bi/GaAs. 
- La nucleacio´n de las capas es 3D y limitada por la difusio´n de los a´tomos BiO+ . 
Sin embargo, la qu´ımica de la superﬁcie inﬂuye en el mecanismo de nucleacio´n 
de la capa, siendo progresiva en el caso de contener ´ atomos de As unicamente ´
como sucede en la (111)B, y mixta si contiene tanto a´tomos de As como de Ga 
como en el caso de la (110). 
- La estructura cristalina de las capas de Bi, as´ı como su calidad, esta´n fuer­
temente relacionadas con la disposicio´n geom´ ´etrica de los atomos superﬁcia­
les en las diferentes orientaciones del GaAs. La orientacio´n GaAs(110) induce 
una textura Bi(018) con una mosaicidad que puede considerarse nula, y una 
calidad dentro del plano considerablemente alta. Sin embargo, la orientacio´n 
GaAs(111)B induce una textura Bi(012) con una mosaicidad considerable, pero 
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con una calidad dentro del plano muy alta. La mosaicidad de este u´ltimo caso 
podr´ıa ser el origen de la aparente alta densidad de estados superﬁciales en la 
intercara Bi/GaAs. A partir de las medidas azimutales se han determinado las 
direcciones de los cristales de Bi y las direcciones de la superiﬁce de GaAs que 
son paralelas entre s´ı. 
- La morfolog´ıa de las capas concuerda con una nucleacio´n y crecimiento 3D 
en todos los casos. Sin embargo, la orientacio´n de la superﬁcie del sustrato 
repercute en la rugosidad de las capas a trave´s de la textura cristalina inducida 
en ellas. Las capas crecidas sobre la orientacio´n (110) son ma´s rugosas que las 
crecidas sobre la orientacio´n (111)B debido a la menor calidad cristalina fuera 
del plano de las primeras, reﬂejada en la mayor inclinacio´n promedio de los 
granos de Bi con respecto al plano del sustrato. 
- A partir de medidas ele´ctricas se ha caracterizado la barrera Schottky presente 
en la intercara Bi/GaAs. Las pel´ıculas de Bi crecidas sobre GaAs(110) muestran 
alturas de barrera y valores de la masa efectiva de los electrones ligeramente 
superiores a las pel´ıculas crecidas sobre GaAs(111)B. Esto podr´ıa deberse a 
una mayor densidad de estados superﬁciales en la intercara Bi/GaAs en el caso 
de la orientacio´n (111)B en acuerdo con la mayor mosaicidad que presentan las 
capas de Bi crecidas sobre esta orientacio´n. 
- Ambas orientaciones presentan el bloqueo asociado con la capa de Hads, ya 
que ambas contienen a´tomos de As. El efecto que produce dicha capa en la 
electrodeposicio´n de Bi es muy similar en ambas orientaciones: introduce un 
retardo en el proceso de nucleacio´n del Bi, ya que aumentan los tiempos de 
induccio´n y de coalescencia de los nu´cleos; disminuye la calidad cristalina de 
las capas tanto dentro como fuera del plano; aumenta la rugosidad de e´stas; y 
da lugar a alturas de barrera ligeramente superiores. 
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